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Le présent travail porte sur l'évolution morphologique d'un matériau en phase solide lors-
qu'une diﬀusion des atomes en surface est considérée. Les ﬂuctuations de surface produites
sont d'autant plus importantes que le rapport de la surface du système sur son volume est
grand. C'est pourquoi cette problématique est rencontrée dans le domaine de la microélec-
tronique qui diminue constamment les tailles de ses briques élémentaires aﬁn d'obtenir des
composants électriques de plus en plus denses. Les systèmes étudiés lors de ce travail de thèse
sont essentiellement des ﬁlms minces de silicium, matériau encore de très loin le plus utilisé en
microélectronique. Mais, cette problématique est générique. Nous la retrouvons par exemple
en métallurgie pour des applications de type frittage et en microtechnologie pour la formation
d'agrégats de catalyseur.
Les instabilités de surface se rencontrent dès que la température du système est suﬃsante
pour générer un transport de matière. Antérieurement au mouvement de matière, le système
se trouve dans un état instable et l'apport d'énergie thermique permet une évolution vers un
état stable. Il serait donc préférable, de parler de  modiﬁcation morphologique  plutôt que
de  développement d'instabilité . Parmi les diﬀérents types de transport de matière en phase
solide, ce travail se focalise exclusivement sur le processus de diﬀusion de surface qui, nous le
verrons, peut être considéré comme prédominant dans notre étude.
Une des causes essentielles de l'évolution morphologique des ﬁlms minces de silicium uti-
lisés en microélectronique vient de l'instabilité intrinsèque des bords libres produisant une
récession du solide sur son substrat et un morcellement du ﬁlm. Ces deux phénomènes sont
respectivement appelés démouillage et agglomération. Une seconde cause d'instabilité que nous
avons étudiée est la présence de contraintes élastiques introduites intentionnellement dans le
ﬁlm. L'engouement pour cette approche s'explique par l'amélioration des performances des
dispositifs microélectroniques sous la contrainte élastique.
Ce travail de thèse répond donc primitivement à un problème technologique. Son objectif
est double : tout d'abord, étudier et comprendre le phénomène d'agglomération des ﬁlms
minces solides ; puis, proposer des méthodes pour éviter, amenuiser ou au contraire accentuer
l'agglomération ; en somme, dégager des méthodes pour maîtriser l'impact de la diﬀusion de
surface sur l'évolution morphologique de ﬁlms minces.
Le premier objectif a été réalisé par une méthodologie classique comprenant la modélisa-
tion, la simulation et l'expérience. Tout d'abord, le modèle a été progressivement aﬃné, au
fur et à mesure de la maturation des idées et de la compréhension des principaux phénomènes
physiques mis en jeu. Ensuite, des simulations  expériences sur le modèle  ont été réali-
sées. Enﬁn, la comparaison entre les expériences simulées et les expériences réelles a permis
une meilleure compréhension des phénomène physiques, a alimenté le modèle et a suscité de
nouvelles expériences. Ainsi, les trois facettes du projet de thèse, que sont la modélisation, la
simulation et l'expérience, interagissent de manière cyclique et ont été menées de front.
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Le second objectif de la thèse  la proposition de solutions alternatives  peut être réalisé
essentiellement de deux façons distinctes : en validant des idées grâce à des expériences réelles
répondant au problème industriel et en utilisant les outils de simulation. Notons qu'une fois
le travail de modélisation réalisé, ce second moyen est très eﬃcace, compte tenu de son faible
coût aussi bien en investissement matériel qu'en moyens humains.
Pour faciliter la présentation, les chapitres relatifs aux expériences et aux simulations
ont été séparés (excepté le chapitre 7). Nous avons structuré ce mémoire en trois parties
introduites par une présentation des notions physiques nécessaires à l'étude de la diﬀusion de
surface (Chap. 1).
Dans la première partie, regroupant les chapitres 2 et 3, le démouillage de ﬁlms non
contraints est étudié. Le chapitre 2 est une approche expérimentale de l'agglomération des
ﬁlms minces de silicium lors de recuits sous atmosphère hydrogénée. Le chapitre 3 pose les
bases du modèle de diﬀusion de surface qui a permis de développer l'outil numérique  Mo-
veFilm  et expose les résultats de simulations. Dans ces deux chapitres, l'accent est mis sur
les eﬀets d'anisotropie qui sont spéciﬁques de l'état solide.
Dans la deuxième partie, regroupant les chapitres 4, 5 et 6, le démouillage de ﬁlms
contraints est étudié. Alors que la surface d'un ﬁlm inﬁni non contraint se lisse par diﬀu-
sion de surface [1], la surface libre d'un matériau contraint peut ne pas être stable [2, 3]. Ce
problème, couplant la capillarité et l'élasticité, est connu sous la dénomination d' instabilité
d'AsaroTillerGrinfeld , que nous noterons  ATG . Il a été récemment étudié par Spen-
cer [4] pour des ﬁlms ﬁns solides. Comme pour la première partie, nous proposons une étude
expérimentale (Chap. 4), avant de nous pencher sur l'étude numérique (Chaps. 5 et 6). Dans
ce second volet, nous avons voulu étudier la dynamique de l'instabilité d'ATG appliquée aux
ﬁlms minces inﬁnis de silicium, en proposant une analyse du comportement nonlinéaire de
cette instabilité (Chap. 5). Cette partie s'achèvera sur l'étude du démouillage de motifs (ﬁlms
ﬁnis) contraints (Chap. 6).
La troisième et dernière partie, regroupant les chapitres 7, 8 et 9, est un élargissement
du travail précédent que nous appliquerons à l'étude d'autres systèmes. Cette partie permet
la valorisation de l'outil numérique MoveFilm. Le chapitre 7 est une étude expérimentale
et numérique de l'évolution morphologique de nanoﬁls de silicium, dispositif émergeant en
nanotechnologie. Pour cette étude, une évolution du code MoveFilm pour la simulation de
systèmes axisymétriques a été nécessaire. D'autres systèmes axisymétriques ont été imaginés
tels que des puits cylindriques gravés dans le ﬁlm. Les résultats de l'évolution de ces systèmes
sont regroupés dans le chapitre 8 qui met en lumière un nombre important d'applications
dans le domaine des micro et nanotechnologies. Enﬁn, la prise en compte d'un joint de grains
par un modèle original nous a permis d'aborder le problème métallurgique de formation d'un
sillon aux abords d'un joint de grains (Chap. 9).
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Chapitre 1
Introduction au phénomène de
diﬀusion de surface
Introduction
Ce chapitre introductif précise les motivations pour l'étude de l'agglomération de ﬁlms
minces ( 1.1), justiﬁe la modélisation du phénomène d'agglomération par la diﬀusion de
surface ( 1.2), et introduit les grandeurs nécessaires à l'étude de l'évolution morphologique
par diﬀusion de surface ( 1.3).
1.1 Motivations pour l'étude du démouillage en microélectro-
nique
La problématique du démouillage de ﬁlms ﬁns est apparue en microélectronique lors de
la fabrication des transistors. La Fig. (1.1) retrace les blocs simpliﬁés des étapes technolo-
giques de fabrication d'un transistor métaloxydesemiconducteur à eﬀet de champ, désigné
par l'acronyme MOSFET pour  Metal-Oxide-Semiconductor Field Eﬀect Transistor . Les
substrats de silicium sur isolant (SOI pour  Silicon On Insulator ) sont constitués d'un ﬁlm
de silicium sur un oxyde dit enterré appelé BOx pour  Buried Oxide , reposant luimême
sur une grande épaisseur de silicium servant de support mécanique.1 Pour un fonctionnement
optimal des transistors SOI, l'épaisseur du ﬁlm de silicium dans lequel le transport des por-
teurs de charge se fera, doit être environ six fois plus petite que la longueur de la grille. Ainsi,
si nous désirons concevoir un transistor ayant une longueur de grille de 65 nm, l'épaisseur
du ﬁlm de silicium doit être de l'ordre de 10 nm. Cette épaisseur de ﬁlm correspond à une
technologie FDSOI  Fully Depleted SOI . Pour obtenir de telles épaisseurs à partir de sub-
strats commerciaux, les ﬁlms sont amincis (Fig. 1.1.a), avant que la grille ne soit fabriquée
(Fig. 1.1.b). Ensuite, des espaceurs sont réalisés de part et d'autre de la grille de manière à
dissocier électriquement les futures électrodes source et drain de la grille. Pour en diminuer les
résistances d'accès, il est nécessaire que ces zones possèdent un volume conséquent. Le ﬁlm est
donc surélevé par homoépitaxie sélective (Fig. 1.1.c1).2 Préalablement à cette épitaxie il est
1La fabrication et les avantages des substrats SOI peuvent être trouvés sur le site de SOITEC. Voir respec-
tivement www.soitec.com/fr/recherche-developpement et www.soitec.com/fr/activites.
2L'épitaxie est dite sélective quand le matériau croît sur un matériau exclusivement.
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nécessaire que la surface de silicium soit la plus propre possible pour ne pas engendrer de ré-
sistance d'accès supplémentaire. Nous procédons donc classiquement à un nettoyage chimique
puis à un recuit préépitaxie. Lors de ce recuit, la surface du silicium est à nue et est sujette
au phénomène de démouillage et d'agglomération (Fig. 1.1.c2). Nous parlons de démouillage
quand le ﬁlm se retire et d'agglomération quand, par la suite, il se forme des agglomérats.
Nous comprenons que le phénomène d'agglomération est rédhibitoire pour la suite du procédé
de fabrication. En eﬀet, l'agglomération engendre une perte de connectivité. Ce problème est
dû à une modiﬁcation de la topologie par un transport de matière à la surface du ﬁlm. Il est
donc nécessaire de déﬁnir les mécanismes de transport de matière pour pouvoir traiter ce pro-
blème d'agglomération. Dans notre travail, nous utiliserons un modèle continu (mésoscopique)
et non un modèle atomique.
Fig. 1.1  Schéma des étapes technologiques simpliﬁées de fabrication de transistors SOI. À partir d'un
SOI : (a) amincissement, (b) fabrication de l'empilement de grille et des espaceurs, (c1) réépitaxie des
contacts source (S) et drain (D), (d) implantation des zones de source et drain. L'étape de réépitaxie
engendre le problème d'agglomération du ﬁlm de silicium (c2).
1.2 Mécanismes de transport de matière à la surface d'un état
condensé
Les diﬀérents modes de transport de matière à la surface d'un état condensé ont été
répertoriés et comparés par Herring [5] et Mullins [6] et sont schématisés sur la Fig. (1.2). Le
transport de matière le plus simple à imaginer est la diﬀusion de surface (Fig. 1.2.a) : c'est
le déplacement de la matière le long de la surface. Nous verrons en détail le formalisme de
ce phénomène au Chap. 3. Le transport de matière peut également se faire en volume dans
le matériau (Fig. 1.2.b). Nous parlons alors de diﬀusion de volume. Dans ce cas, l'équation
de transport s'obtient par un bilan de concentration en volume. A l'inverse, nous pouvons
imaginer une diﬀusion à travers le gaz environnant (Fig. 1.2.c). Dans ce cas, l'équation de
transport est obtenue par un bilan d'atomes se condensant et s'évaporant. Cette équation
s'apparente à l'équation de la chaleur obtenue par bilan d'énergie thermique. Enﬁn, quand le
matériau est amorphe ou liquide, il peut exister une diﬀusion par ﬂux visqueux (Fig. 1.2.d).
Par des considérations dimensionnelles directement en rapport avec l'ordre des équations
diﬀérentielles gouvernant les diﬀérents mécanismes, Herring [5] montre que la diﬀusion de
surface est le mode de transport prédominant pour des systèmes d'échelle réduite (Fig. 1.3.a).3
3Herring montre que les quatre types de transport que sont respectivement le transport par ﬂux visqueux,
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Fig. 1.2  Schéma des diﬀérents méca-
nismes de transport possibles à la surface
d'un état condensé : (a) diﬀusion de sur-
face, (b) diﬀusion de volume, (c) évapo-
ration/condensation et (d) ﬂux visqueux.
De plus, Mullins [6] montre que la diﬀusion de surface est favorisée à une température faible
devant la température de fusion du matériau (Fig. 1.3.b).
Fig. 1.3  Évaluation de la prédominance des diﬀérents mécanismes de transport de matière en fonction (a)
de la taille du système et (b) de la température T , d'après Herring [5] et Mullins [6]. Tf est la température
de fusion du matériau considéré.
Étant donné que les systèmes étudiés lors de ce travail sont cristallins4 et compte tenu
des gammes de température, de l'ordre des deux tiers de la température de fusion,5 et de la
pression d'hydrogène de 20 Torr lors des expériences,6 nous faisons l'hypothèse que la diﬀusion
de surface est le transport de matière prépondérant dans l'ensemble de ces travaux de thèse. De
plus, il est connu qu'une atmosphère hydrogénée favorise la diﬀusion de surface du silicium [7].
1.3 Généralités sur l'étude des surfaces et interfaces
Nous allons désormais déﬁnir les outils nécessaires au traitement du problème de diﬀusion
de surface. Pour cela, nous utilisons des notions de thermodynamique et de mécanique.
1.3.1 Déﬁnition d'une surface et d'une interface
L'étude des surfaces et interfaces prend toute son importance pour des systèmes d'échelles
réduites où le rapport de la surface sur le volume est important. L'eﬀort de recherche en
microélectronique, domaine d'excellence des systèmes d'échelle nanométrique à l'état condensé,
a donc glissé de l'étude des propriétés de volume des matériaux vers l'étude des propriétés
de surface. La taille des motifs et des couches mis en jeu dans les systèmes utilisés pour la
l'évaporation/condensation, la diﬀusion de volume et la diﬀusion de surface peuvent s'écrirent mathématique-
ment par des équations d'ordre 1 à 4.
4Le transport par ﬂux visqueux est négligeable pour un matériau cristallin.
5Les températures des recuits eﬀectués lors de cette thèse vont de 900C à 950C, ce qui est à comparer à
la température de fusion de silicium qui est de 1414C.
6À nos températures d'études, la pression partielle de silicium gazeux est négligeable, rendant négligeable
le transport par évaporation/condensation.
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microélectronique devenant d'ordre nanométrique, les eﬀets de surface ne peuvent plus être
négligés.
La déﬁnition d'une surface n'est pas évidente. D'un point de vue macroscopique, Luth
[8] déﬁnit tout simplement la surface/interface comme la frontière entre deux domaines et
Gibbs [9] la modélise par un volume nul. Par convention, une interface sépare deux phases
condensées alors qu'une surface sépare une phase condensée et un gaz ou le vide. Guggenheim
[10] puis Lingford [8] déﬁnissent quant à eux la surface/interface comme le lieu de variation
des grandeurs thermodynamiques, de la valeur de la première phase à la valeur de la seconde.
En ce sens, l'interface possède une épaisseur et donc un volume non nul. D'après ce concept,
les grandeurs de surfaces peuvent être vues comme des quantités d'excès qui s'écrivent comme
la diﬀérence des grandeurs réelles moins les valeurs de ces grandeurs prises en volume.
Il est étonnant, en concevant une certaine épaisseur de la surface, de se rendre compte, de
la part de la surface par rapport au volume total du système. Le Tab. (1.1) propose d'évaluer
ce rapport pour diﬀérents systèmes caractéristiques.
Épaisseur
de la surface (nm)
Systèmes et tailles caractéristiques
FDSOI, Grains (métallurgie), Microsystèmes
Nanoﬁls Interconnexions
10 nm 100 nm 1000 nm
0,5 27 % 3,0 % 0,3 %
1 49 % 5,9 % 0,6 %
2 78 % 11,5 % 1,2 %
Tab. 1.1  Évaluation du pourcentage de la surface par rapport au volume total, en fonction de la taille
des systèmes et en considérant une épaisseur de la surface. ( FDSOI  : Transistor complètement déserté
sur SOI).
Les grandeurs de surface ou grandeurs d'excès permettant de décrire la surface sont donc
intimement liées aux grandeurs de volume. Il convient donc de déﬁnir au préalable les gran-
deurs thermodynamiques de volume nécessaires au traitement du phénomène de diﬀusion de
surface.
1.3.2 Déﬁnition des grandeurs volumiques
(i) Grandeurs thermodynamiques
Considérons l'énergie libre de Gibbs G comme la grandeur thermodynamique mesurant la
variation du travail dw suivant notre transformation thermodynamique :
dG = −dw (1.1)
Dans nos conditions, nous considérons une température et une pression constantes, la varia-
tion d'énergie interne totale se réduit donc à la variation de l'énergie libre de Gibbs. Étant
donné que notre système est électriquement neutre et que nous n'appliquons aucun champ
électromagnétique, nous négligeons le travail des forces électromagnétiques. De plus, la taille
réduite du système rend le travail de la force gravitationnelle négligeable. Dans l'Éq. (1.1),
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nous ne considérons donc que le travail nécessaire à la création d'une surface. Il est maintenant
nécessaire d'expliciter les variations de ce travail, comme un excès d'énergie lié à la création
d'une surface. Avant cela, nous allons déﬁnir les grandeurs mécaniques nécessaires.
(ii) Grandeurs mécaniques












où les Ui sont les composantes des déplacements dans la direction xi. Le tenseur des contraintes
de volume est noté σv, où σv,ij est la force dirigée vers l'axe i sur la surface de normale j de






où Cv,ijkl est un tenseur d'ordre quatre, appelé rigidité et décrivant les propriétés du matériau
en volume. En écrivant le travail des forces de surface et de volume par rapport à un déplace-
ment inﬁnitésimal, en considérant l'équilibre mécanique, et en utilisant la loi de Hooke, nous











εij Cv,ijkl εkl (1.4)
1.3.3 Grandeurs d'excès d'une surface
Nous sommes désormais à même de pouvoir expliciter le travail lié à la création d'une
surface. Selon la déﬁnition d'une grandeur d'excès, Müller [11] calcule l'énergie d'un système
dont la surface est libre et en contact avec le vide. Par diﬀérence avec l'énergie prise en volume
(sans surface), nous pouvons déﬁnir les grandeurs d'excès d'énergie aux diﬀérents ordres en
la déformation : l'énergie de surface γε=0 à l'ordre 0, la tension de surface σ0s à l'ordre 1 et
la rigidité de surface Cs à l'ordre 2, toutes trois déﬁnies pour une déformation nulle. Avec ces
déﬁnitions, nous pouvons donner la dépendance de l'énergie de surface γε en fonction de la
déformation :








εij Cs,ijkl εkl + o(ε2) (1.5)
Lors de ce travail de thèse, σε=0s et Cs sont négligés. En conséquence, l'énergie de surface est
alors indépendante de la déformation élastique, elle sera alors simplement notée γ. De plus, les
contraintes et rigidités seront prises égales aux valeurs de volume. L'énergie liée à la création
d'une quantité de surface dS et de volume dV , se réduit donc à la somme d'un travail capillaire
(surfacique) et d'un travail élastique (volumique) :
dG = γdS + ωdV (1.6)
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1.3.4 Déﬁnition du potentiel de diﬀusion
Nous avons discuté de l'eﬀet d'une modiﬁcation de surface. Discutons maintenant des
origines d'une telle modiﬁcation. Au cours de ce travail de thèse, nous avons étudié la diﬀusion
de surface, c'estàdire le mouvement d'atomes de surface dont le moteur est la minimisation
de l'énergie du système. Nous nous intéressons donc aux évolutions d'énergies par une variation
du nombre d'atomes en surface. La grandeur surfacique clef de notre étude est donc le potentiel
que nous nommerons  potentiel de diﬀusion , noté µ, et qui est déﬁni comme la variation
de l'énergie libre G par rapport à une variation du nombre d'atomes de surface N de l'espèce







Suivant nos conditions, la variation de l'énergie libre de Gibbs se réduit à une variation d'un
travail dit capillaire et d'un travail dit élastique, seuls ces deux travaux étant pertinents pour












De ce potentiel découle un ﬂux d'atomes en surface. Selon l'équation de NerstEinstein [1],






où Ds est le coeﬃcient de diﬀusion de surface, ns est le nombre d'atomes de surface par unité
de surface, kBT est l'énergie thermique et ∇s est l'opérateur gradient surfacique.
Les grandeurs γ et Cv,ijkl caractérisant un matériau peuvent dépendre de l'orientation
cristalline. Nous ne considérons dans notre étude que l'anisotropie de l'énergie de surface γ.
Nous noterons que les données expérimentales sur les grandeurs de surface dépendent de para-
mètres supplémentaires (nature des gaz environnants, pressions partielles des gaz et traitement
de surface) par rapport aux grandeurs de volume. L'étude complète d'une surface d'un maté-
riau donné demande donc beaucoup plus d'eﬀorts de recherche. Les données expérimentales
des surfaces viennent donc plus facilement à manquer dans la littérature que les données de
volume.
Sur cette base scientiﬁque qui nous a permis d'identiﬁer la diﬀusion de surface comme
mécanisme de transport prépondérant et les grandeurs nous permettant de la modéliser, nous
allons mener une étude expérimentale et numérique de l'évolution morphologique de systèmes.
Plus particulièrement, nous traiterons le cas des ﬁlms ﬁns de silicium sur isolant.
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Caractérisation du démouillage de
ﬁlms ﬁns non contraints
Introduction
Après avoir détaillé les diﬀérents mécanismes de transport de matière induisant une mo-
diﬁcation de la topologie de surface et justiﬁé l'intérêt de l'étude du démouillage (Chap. 1),
ce 2e`me chapitre détaille, d'un point de vue expérimental et phénoménologique, les caractéris-
tiques du démouillage et de l'agglomération en phase solide d'un ﬁlm mince de silicium sur
isolant. Après une brève introduction sur le système d'étude et les procédés expérimentaux,
nous dégagerons les étapes du démouillage puis développerons les eﬀets d'anisotropie.1
2.1 Système, procédé technologique et outils de caractérisation
2.1.1 Système d'étude et procédé expérimental
Les substrats SOI utilisés pour notre étude, proviennent de l'entreprise SOITEC et ont
été obtenus par le procédé  Smart-cut .2 Ce sont des substrats de 200 mm de diamètre
( wafer  de 8 pouces), constitués d'un ﬁlm monocristallin de silicium Si(001) sur un oxyde
enterré (dit  BOx  pour  Buried Oxyde ) en SiO2, luimême sur un substrat de silicium
massif monocristallin (Fig. 2.1.a). Une double oxydation puis désoxydation, respectivement
sous un ﬂux d'O2 à 1050C et par du HF, nous permet d'amincir le ﬁlm de silicium de 140
nm à 13 ± 2 nm (Fig. 2.1.b). Le ﬁlm est ensuite mis en motif par gravure locale anisotrope
du ﬁlm de silicium après une étape de photolithographie (Fig. 2.1.c). Un facteur de sécurité
sur le temps de gravure est appliqué, conduisant à une surgravure dans l'épaisseur du BOx.
On appellera  surgravure  la marche occasionnée dans le SiO2. Ensuite, les échantillons ont
été nettoyés par une chimie désoxydante se terminant par du HF. Dans cet état, les surfaces
des motifs de silicium ainsi formés sont à nu et les liaisons pendantes sont essentiellement
hydrogénées et partiellement ﬂuorées. Ce système constitue notre état initial. Les échantillons
ont ensuite subi un recuit à 900C pendant 2 min pour certains et à 950C durant 30 min pour
les autres, sous atmosphère hydrogénée à 20 Torr. La montée en température est d'environ
1L'essentiel de ce chapitre est contenu dans l'article [13].
2www.soitec.com
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15C par seconde et se fait par un système infrarouge. Aux températures des recuits, qui sont
de l'ordre des deux tiers de la température de fusion du silicium (Tf = 1414C), la diﬀusion
de surface peut être considérée comme le mécanisme de transport de matière prédominant
(Chap. 1). Ces températures de recuit sont également bien inférieures aux températures de
transition rugueuse des plans denses, estimées par Heyrault et al. [14] à 1340C, 1370C et au
delà pour les plans {311}, {110} et {111} respectivement.
Fig. 2.1  Schéma du système d'étude. Les substrats de silicium sur isolant (a) ont été amincis (b) puis
mis en motif (c) avant de subir un recuit à haute température sous atmosphère hydrogénée (d). Durant ce
recuit, le ﬁlm de silicium peut démouiller la surface de l'oxyde enterré et s'agglomérer (d).
2.1.2 Outils de caractérisation
La microscopie électronique à balayage (MEB ou bien SEM pour  Scanning Electron
Microscopy ) ainsi que la microscopie à force atomique (AFM pour  Atomic Force Micro-
scopy ) ont été utilisées pour caractériser les échantillons après recuit. Le modèle de MEB
utilisé lors de ce travail est le 4160 d'Hitashi.3 Certaines images MEB présentées correspondent
à des coupes verticales obtenues à partir d'échantillons obtenues à l'aide d'un faisceau ionique
focalisé (dit  FIB  pour  Focused Ion Beam ).4 Quant à la technique AFM, les images
ont été acquises en mode dit  tapping .5 Un outil numérique de traitement des images AFM
3De façon schématique, le principe de fonctionnement du MEB est le suivant : la surface de l'échantillon
est balayée par un faisceau d'électrons monocinétiques. La détection des électrons après interaction avec
l'échantillon permet de reconstituer l'image de l'échantillon. Dans notre cas, les électrons détectés sont les
électrons dits  secondaires  ; leur quantité dépend de l'angle d'incidence et non de la nature chimique de
la zone échantillonnée. Le niveau de gris obtenu fourni donc directement une information sur la topologie de
l'échantillon. Ce type de caractérisation se fait sous vide pour éviter une interaction entre le faisceau d'électrons
et le gaz environnant.
4Le faisceau FIB est traditionnellement utilisé à la fois pour microusiner l'échantillon et pour le visualiser.
Dans notre cas, le faisceau d'ions Ga n'est utilisé que pour usiner l'échantillon et est doublé d'un faisceau MEB
classique pour l'observation. On parle alors d'une instrumentation  dual-beam  [15].
5Le mode  tapping  est un mode sans contact entre la pointe du microscope et l'échantillon, où la pointe
est forcée à osciller à sa fréquence de résonance avec une amplitude de quelques nanomètres. Par des forces
d'interactions à courtes distances entre l'échantillon et la pointe, l'amplitude de l'oscillation est modiﬁée.
L'analyse de cette amplitude permet d'extraire la topologie locale.
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pour obtenir des ﬁgures de pôles a été développé de manière à étudier précisément l'orientation
des surfaces et de mettre en évidence la présence éventuelle de facettes.6
2.2 Phénoménologie du démouillage à partir des bords orientés
selon 〈110〉
Dans un premier temps, nous allons nous intéresser à la dynamique du démouillage de
motifs dont les bords sont orientés selon 〈110〉, et en dégager les diﬀérentes étapes.7 Lors des
recuits, les ﬁlms se rétractent à partir des bords du motif initial.
Le proﬁl se lisse lentement et un bourrelet de matière se forme pour réduire l'énergie
de surface. Les Figs. (2.3) et (2.4) illustrent deux exemples de bourrelets de silicium sur
SiO2 parallèles à la surgravure de direction 〈110〉. Nous remarquons, sur la Fig. (2.3), que
le bourrelet est suivi par un creux. Durant la rétraction, le bourrelet augmente et le creux
devient plus profond. Au moment où le creux atteint le SiO2, une ligne de matière parallèle
à la surgravure est détachée du reste du ﬁlm. Ensuite, comme le montre la Fig. (2.4.a), ce
mécanisme de création du bourrelet et du creux, puis du détachement de matière, est répété.
Les Figs. (2.4.b) et (2.4.c) montrent que le SiO2 est localement modiﬁé au voisinage du bord
de la ligne de matière conduisant à la formation d'une tranchée dont la profondeur est du
même ordre de grandeur que l'épaisseur initiale du ﬁlm. De plus, notons que les lignes de
matière détachée (Fig. 2.4.b) présentent des fronts plus sinueux que les fronts des bourrelets
en cours de formation (Fig. 2.3). Ce schéma de démouillage reste parallèle à la surgravure et
est suivi d'une évolution 3D (Fig. 2.5), où le front de démouillage s'ouvre.
Une mesure précise de l'angle de contact α (angle formé entre l'interface et la surface libre
du ﬁlm) est importante pour évaluer la vitesse de rétraction [1618], mais est rendue diﬃcile
en raison de la préparation de l'échantillon et des conditions d'observation. Néanmoins, il
semble que l'angle de contact soit légèrement plus élevé que 90 (Fig. 2.2).8 De plus, nous
observons sur la Fig. (2.2) une modiﬁcation locale du proﬁl du substrat (interface entre le ﬁlm
et le BOx). Ceci peut s'expliquer par la courbure de l'interface induite par le bilan de force
au point triple ou à un démouillage réactif assisté par l'évaporation de SiO [21].
Fig. 2.2  Image MEB du coin de rétraction d'un ﬁlm de
Si sur SiO2 d'un échantillon recuit pendant 30 min à 950C.
L'image a été obtenue après un dépôt de tungstène assisté par
un faisceau électronique pour former une couche d'encapsula-
tion servant de protection pendant la coupe FIB. L'angle de
prise de vue est de 38par rapport au plan horizontal (001).
6Cet outil est présenté en Annexe D.
7Cette dynamique sera conﬁrmée par simulation au Chap. 3.
8Cette valeur est à comparer à une estimation de l'angle de contact de 72±2mesuré à la base des facettes
(311) par AFM par Lagally et al. [19, 20]. Cette mesure est toutefois à considérer avec précaution car la
caractérisation AFM donne des images où la forme réelle de la surface est corrélée avec la forme de la sonde
dont le rayon de courbure est de l'ordre de 10-15nm. Cette technique ne permet donc pas de donner une mesure
ﬁable de l'angle de contact qui ne peut être sondé directement.
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Fig. 2.3  Image AFM de 1,5·1,5 µm2 (mode  tapping )
du bord de rétraction d'un ﬁlm de Si de 13,8 nm démouillant
son support en SiO2 à la suite d'un recuit de 30 min à 950C.
Le bourrelet principal est légèrement facetté et est suivi par
un creux.
Fig. 2.4  (a) Image AFM de 1,25 x 5,0 µm2 (mode  tapping ) d'un détachement de matière obtenu
pendant la rétraction d'un ﬁlm de Si de 13,8 nm sur SiO2 lors d'un recuit de 30 min à 950C. (b) Dérivée
d'une image AFM d'une ligne de matière détachée montrant que la surface du SiO2 est creusée du côté de
la surgravure. (c) Proﬁl de la surface de la ligne détachée en (b) suivant la direction de démouillage [110],
tiré le long du trait présenté sur (b).
Fig. 2.5  Image MEB de l'ouverture du front de démouillage.
Passage d'un schéma de démouillage 2D à un schéma 3D sur




2.3.1 Anisotropie de l'énergie de surface : facettage
Le facettage est imputé à l'anisotropie de l'énergie de surface et est observé sur les proﬁls
de démouillage ainsi que sur les agglomérats détachés. De façon générale, les plans ont été
indexés par l'analyse des ﬁgures de pôles tirées des images AFM.
Sur les échantillons, le bourrelet de Si en formation peut être plus ou moins facetté : les
facettes sont moins développées sur la Fig. (2.3) (recuit 30 min à 950C) que sur la Fig. (2.6)
(recuit 2 min à 900C). L'image AFM de la Fig. (2.6) a été analysée par ﬁgures de pôles
révélant la présence des plans de la famille {311} des quatre côtés du sommet du bourrelet
ainsi que le plan (1¯1¯1) au voisinage de la ligne de contact. Notons que le sommet du bourrelet
n'est pas parfaitement plan.9 Ces types de proﬁls lisses (Fig. 2.3) et facettés (Fig. 2.6) ont
été ajustés par l'outil de simulation qui sera présenté au chapitre suivant. Trois hypothèses
principales sont proposées pour expliquer le développement plus ou moins marqué des fa-
cettes. La première, faiblement probable, est qu'une augmentation de température amoindrit
l'anisotropie de l'énergie de surface [22], et nous montrerons au Chap. 3 que même une faible
variation de l'anisotropie de l'énergie de surface peut engendrer une modiﬁcation importante
du proﬁl de surface. La deuxième hypothèse porte sur la modiﬁcation, par la température, de
l'anisotropie du coeﬃcient de diﬀusion de surface. Cette hypothèse est appuyée par le fait que
la ligne de matière détachée de la Fig. (2.4.b) est facettée alors que le bourrelet en cours de
démouillage ne l'est que très peu (Fig. 2.3), ce qui laisse à penser que le bourrelet en cours
de démouillage n'est pas à l'équilibre. Par cette diﬀérence entre les proﬁls en statique et en
dynamique, nous supposons une certaine anisotropie du coeﬃcient de diﬀusion de surface.10
La troisième hypothèse, la plus probable, est la présence d'impuretés résiduelles à la surface,
en particulier d'impuretés carbonées qui modiﬁeraient l'énergie de surface [23].11
Des ﬁgures de pôles d'agglomérats complètement détachés du ﬁlm ont permis de conﬁrmer
les plans indexés sur la Fig. (2.6) (Fig. 2.7.a). Comme sur les bourrelets facettés pendant le
démouillage, les plans des familles {311} et {111} peuvent être observés ainsi que les plans
{110}. Le traitement des ﬁgures de pôles a également permis de rendre compte du micro-
facettage du plan horizontal (001) en plan d'orientations {11n} où n est de l'ordre de 10
avec notre résolution expérimentale. Ce microfacettage est perçu sur les agglomérats détachés
(Fig. 2.7.b), comme sur les proﬁls en cours de démouillage, et n'aurait pu être mis en évidence
sans le traitement particulier des images AFM par ﬁgures de pôles.
Notons que dans le cas de proﬁls fortement facettés (recuit de 2 min à 900C), un creux est
plus diﬃcilement développé (Fig. 2.6). Ceci peut s'expliquer par une anisotropie plus marquée
de l'énergie de surface à faible température. Nous verrons au Chap. 3 que ce creux est fortement
inﬂuencé par le rapport des énergies des surfaces {311} par rapport à {100}.
Nous conclurons cette section en précisant que l'anisotropie de l'énergie de surface γ est
révélée par l'analyse des états d'équilibre comme les agglomérats et est également visible sur
les proﬁls dynamiques. En revanche, l'anisotropie du coeﬃcient de diﬀusion de surface Ds
9Des précisions sur le sommet du bourrelet seront données par la suite.
10Il peut aisément être montré qu'avec l'hypothèse d'un coeﬃcient de diﬀusion dépendant exponentiellement
de la température (loi d'Arrhénius) et avec une énergie d'activation de 2,0 eV, une augmentation de 30C de
la température engendre un coeﬃcient de diﬀusion de surface multiplié par deux.
11Discussion privée avec P. Müller, J. J. Métois et A. Saùl du Centre de Recherche sur la Matière Condensée
et les Nanosciences (CRMCN), UPR CNRS associé aux universités Aix Marseille II et III, campus de Luminy,
France.
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Fig. 2.6  (a) Proﬁl selon (O, x) de l'image AFM en encart. L'image AFM de 1,0·1,0 µm2 est acquise en
mode  tapping  et représente un bord de motif en cours de rétraction d'un ﬁlm de Si de 13,0 nm sur
SiO2 lors d'un recuit de 2 min à 900C. Le bourrelet est fortement facetté et atteint 52 nm de hauteur.
Aucun creux n'est observé en aval du plan (113) indexé sur l'encart. (b) Figure de pôles de l'image (a).
Les plans {311} et {111} indexés sont la contribution du bourrelet tandis que la surface (001) correspond
au plan initial de référence hors du bourrelet.
Fig. 2.7  (a) Dérivée d'une image AFM d'un agglomérat de Si sur SiO2 obtenu après démouillage d'un
ﬁlm de Si. Les agglomérats facettés sont observés sur les deux types d'échantillons (recuits de 2 min à
900C et de 30 min à 950C). Les plans {311}, {111} et {110} ont été indexés. (b) Figure de pôles du
sommet de l'agglomérat en (a) permettant de rendre compte du caractère non plan du sommet (001) formé
de plans {11n} (n ≈ 10 avec notre résolution expérimentale).
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n'a des eﬀets que sur les états transitoires.12 En conséquence, l'anisotropie de γ est aisément
mise en évidence sur les formes d'équilibre (comme les agglomérats) alors qu'il est diﬃcile de
décorréler les eﬀets de l'anisotropie de Ds de l'anisotropie de γ sur les états transitoires. Néan-
moins, les sections suivantes montreront les eﬀets de l'anisotropie sur des états transitoires où
apparaissent certaines orientations non visibles sur les états d'équilibres. Nous les attribuerons
donc à l'anisotropie de Ds.
2.3.2 Passage d'un schéma de démouillage 2D à un schéma 3D
Nous avons vu pendant les premières étapes du démouillage, que ce dernier s'étend per-
pendiculairement à la surgravure. Ce schéma 2D s'accompagne ensuite d'un processus 3D dont
la dynamique est diﬀérente suivant le temps et la température du recuit.
(i) Échantillons recuits pendant 30 min à 950C
Après un ou plusieurs détachements de matière, le front rectiligne de démouillage se
déstabilise et des lignes de matière suivant les directions 〈510〉 apparaissent naturellement
(Fig. 2.8.a). Alors que les détachements de lignes de matière suivant 〈110〉 sont dus à la géo-
métrie initiale du motif, ces lignes suivant 〈510〉 sont intrinsèquement privilégiées. Elles sont
diﬃcilement expliquées par l'anisotropie de l'énergie de surface seule, étant donné que les
plans correspondants (i.e. plans parallèles à la direction 〈510〉) n'apparaissent pas dans les
ﬁgures de pôles de structure à l'équilibre (Fig. 2.7). Elles témoignent plus probablement de
l'anisotropie du coeﬃcient de diﬀusion. De plus, ce passage 2D3D intervient à divers endroits
de façon aléatoire. Cette transition 2D3D semble donc provenir de ﬂuctuations locales qui
peuvent par exemple être liées à un défaut à l'interface ou en surface, ou encore à une inho-
mogénéité de l'épaisseur du ﬁlm. Une fois le front ouvert, nous nous apercevons que les lignes
〈510〉 prennent rapidement le pas sur les directions 〈110〉 (Fig. 2.8.b). La Fig. (2.8.d) montre
que l'on retrouve les directions classiques 〈310〉 et 〈110〉 dans les zones de raccordement entre
deux lignes 〈510〉 successives. Précisons que les fronts de matière suivant les directions 〈310〉
et 〈110〉 s'expliquent aisément car ils mettent en jeu respectivement les plans denses {311} et
{111}.
(ii) Échantillons recuits pendant 2 min à 900C
Alors que le passage au schéma 3D des échantillons recuits pendant 30 min à 950C est
tardif et aléatoire, le phénomène 3D du démouillage des échantillons recuits pendant 2 min
à 900C apparaît dès les premiers stades du démouillage et bien avant la formation de la
première ligne de matière. Sur les échantillons recuits pendant 2 min à 900C, ce passage 2D
3D se produit systématiquement après un démouillage de quelques centaines de nanomètres
(Fig. 2.9.a). Au fur et à mesure du démouillage pendant un recuit à 900C, le bourrelet devient
plus long et se retrouve plus large au milieu (Fig. 2.9.a). Il n'est donc plus droit suivant 〈110〉
comme sur la Fig. (2.6.a). Sur le côté, nous observons des débuts de fronts suivant 〈110〉
ainsi que des débuts de formations de lignes suivant 〈310〉 (Fig. 2.9.a, encart). Nous observons
également sur les proﬁls les plus avancés (Fig. 2.9.b) qu'un creux apparaît au delà du centre
du bourrelet. La Fig. (2.9.c) est une ﬁgure de pôles typique du sommet des bourrelets des
12Le coeﬃcient de diﬀusion intervient dans l'expression du ﬂux et non dans la surface de Wulﬀ [24,25].
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Figs. (2.9.a) et (2.9.b), et conﬁrme le crénelage du dos du bourrelet qui est composé de plans
{311} et {11n}, en accord avec le microfacettage du sommet des agglomérats (Fig. 2.7.b).
Fig. 2.8  Passage d'un schéma de démouillage 2D à un schéma 3D sur les échantillons recuits pendant 30
min à 950C. (a) Vue générale au MEB de l'ouverture du front de démouillage. (b) Zoom MEB sur la zone
 1  montrant l'initiation de la formation des lignes suivant 〈510〉. (c) Image AFM en signal dérivé de la
zone  2  montrant le crénelage du front de démouillage. (d) Image AFM de la zone  3  montrant la
géométrie en bout de ligne 〈510〉 avec un creux derrière le front de démouillage. (e) Image AFM en signal
dérivé de la zone  3  montrant également le crénelage du front de démouillage.
Fig. 2.9  Passage d'un schéma de démouillage 2D à un schéma 3D sur les échantillons recuits 2 min à
900C. (a) Début du passage 3D. Le front de démouillage est crénelé et n'est plus droit. (b) Démouillage
3D plus avancé. Un creux apparaît au delà du bourrelet. (c) Figure de pôles caractéristique du sommet de




Alors que les facettages en plans {311}, {111} et {110} et le microfacettage en plans {11n}
sont plutôt dus à l'anisotropie de l'énergie de surface ( 2.3.1), nous voyons que l'étude du
schéma de démouillage 3D permet de dégager les directions privilégiées 〈510〉 qui seraient
l'image de l'anisotropie du coeﬃcient de diﬀusion de surface ( 2.3.2). Ces conclusions, sur le
facettage comme sur les directions privilégiées, sont valables pour les deux types d'échantillons.
D'autres eﬀets de l'anisotropie sont visibles, comme en témoigne le démouillage à partir d'une
surgravure selon 〈100〉 ( 2.3.3), le démouillage à partir de coins de motifs ( 2.3.4) et le
phénomène de perlage ( 2.3.5).
2.3.3 Démouillage à partir d'une surgravure selon 〈100〉
Le démouillage du ﬁlm à partir des bords 〈100〉 des motifs est très diﬀérent de celui des
bords 〈110〉. En eﬀet, aucun front de matière parallèle à la surgravure n'est observé (Fig. 2.10)
et nous retrouvons à certains endroits, les directions 〈110〉 comme pour le démouillage à
partir des bords 〈110〉. La première hypothèse pour expliquer ce phénomène est un coeﬃcient
de diﬀusion moyen selon 〈110〉 plus élevé que selon 〈100〉. La seconde est une plus grande
stabilité des lignes 〈110〉 par rapport aux lignes 〈100〉 par la présence des plans denses {311}
et {111} sur les ﬂancs des lignes 〈110〉.
Fig. 2.10  Démouillage d'échantillons recuits pendant 2 min à 900C, à partir de surgravures selon 〈100〉.
(a), (b) et (d) : images AFM. (c) et (e) : photos MEB. (a) Le démouillage semble être initié à partir
d'un défaut. Apparition de fronts de matière suivant 〈110〉 et de renﬂements, tous deux facettés. (b)
Élargissement des fronts 〈110〉 et grossissement des renﬂements. (c) Début de la formation d'agglomérats.
(d) Vue étendue montrant diﬀérents sites de nucléation d'où se développent des zones démouillées de forme
triangulaire. (e) Démouillage induit par de nombreux défauts au niveau de la surgravure. L'ouverture en
front de démouillage triangulaire est beaucoup moins marquée.
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2.3.4 Démouillage à partir des coins des motifs et à partir d'une croix
Le démouillage à partir des coins des motifs mérite d'être détaillé pour mieux comprendre
les eﬀets d'anisotropie et les eﬀets 3D du démouillage. La Fig. (2.11.a) montre que les directions
des chapelets d'agglomérats 〈100〉 sont développées durant le démouillage proche des angles
sortants. Les lignes 〈100〉 semblent être privilégiées en raison des symétries du système. En
eﬀet, les directions de démouillage sont plus limitées à partir des coins sortants.
En revanche, quand le démouillage présente plus de directions possibles, la formation de
lignes 〈110〉 et 〈510〉 est privilégiée, comme en témoignent les Figs. (2.11.b) et (2.11.c) mon-
trant respectivement le démouillage à partir d'un coin rentrant et à partir d'un motif gravé en
forme de croix  + , dont les branches sont orientées selon 〈110〉. Nuryadi, Ishikawa, Lagally
et al. [19,20,26,27] reportent quant à eux des directions 〈310〉. Les principales diﬀérences expé-
rimentales entre les travaux précédemment cités et ceux présentés ici concernent le nettoyage
prérecuit des échantillons et l'atmosphère pendant recuit. Dans nos travaux, le nettoyage HF
ﬁnal et l'atmosphère de H2 à 20 Torr pendant le recuit rendent les liaisons pendantes saturées
d'hydrogène [28,29], alors que pour les travaux cités, le nettoyage est eﬀectué sous atmosphère
ultra vide (UHV pour  Ultra High Vaccum ). Notons de plus que la géométrie des motifs
rentre en jeu pour un démouillage à courte distance, le mécanisme de démouillage à longue
distance sur la Fig. (2.11.c) ne semble pas dû à la forme initiale du motif gravé, étant donné
que les bras de la croix du motif initial sont gravés sur 2,5 µm alors que le ﬁlm a démouillé
sur une distance d'environ 10 µm.13
Fig. 2.11  Images MEB du démouillage observé au voisinage d'un coin sortant (a) et rentrant (b), des
échantillons recuits pendant 30 min à 950C. En (c), le ﬁlm de Si est au préalable gravé localement (motif
en croix au centre de l'image) avant d'être recuit.
2.3.5 Perlage
Comme les directions 〈510〉 ne correspondent pas à l'intersection de plans denses per-
mettant de stabiliser les lignes de matière suivant cette direction, ces lignes se déstabilisent




aisément. Le passage d'une géométrie de ligne à celle d'agglomérats est appelé  perlage  [30].
Cette instabilité est observée à partir des lignes 〈510〉 et 〈100〉 (Fig. 2.11), alors qu'elle ne l'est
pas à partir des lignes 〈110〉 (Figs. 2.11.a et 2.11.b). Nous en concluons que les lignes 〈510〉 et
〈100〉 sont moins stables que les lignes 〈110〉.
Nous proposons un schéma du perlage des lignes 〈510〉, schématisé sur la Fig. (2.12.a).
Une fois ces lignes créées, les facettes stables {311} et {111}, correspondant respectivement
aux directions 〈310〉 et 〈110〉, mûrissent. Ensuite, les lignes se fragmentent en agglomérats
facettés, laissant une signature à la surface de l'oxyde sous forme de doubles tranchées entre
chaque agglomérat. La Fig. (2.12.b) est une illustration des étapes de mûrissement et frag-
mentation. Le perlage des lignes 〈510〉 est donc assisté par l'anisotropie de l'énergie de surface.
En conséquence, l'instabilité des lignes 〈510〉 par rapport aux lignes 〈110〉 peut être attribuée
à l'absence de plans denses parallèles à 〈510〉. Les lignes 〈110〉 seraient par contre très stables
de par la présence des plans denses {111} et {311} (Fig. 2.4.b).14
Fig. 2.12  Perlage des lignes 〈510〉. (a) Schéma proposé du perlage. La première étape est un mûrissement
des facettes stables {311} et {111}, correspondant respectivement aux directions 〈310〉 et 〈110〉. La seconde
est une fragmentation en agglomérats facettés laissant place à des doubles tranchées dans le SiO2 entre
chaque agglomérat. (b) Image MEB illustrant l'étape de mûrissement. Les traits verts continus, pointillés
longs bleus et pointillés rouges serrés représentent respectivement les directions 510, 310 et 100. En encart,
image AFM en signal dérivé illustrant l'étape de fragmentation ainsi que les doubles tranchées entre les
agglomérats.
Conclusion
L'agglomération d'un ﬁlm de Si(001) sur SiO2 suite à des traitements thermiques à 900C
et 950C a été caractérisée par MEB et AFM. Le facettage est une conséquence de l'anisotropie
de l'énergie de surface. À ces températures, les plans {110}, {111} et {311} sont clairement
observés alors que le plan (001) apparaît comme microfacetté. L'anisotropie du coeﬃcient
de diﬀusion eﬀectif est révélée par la formation de lignes de silicium le long des directions
spéciﬁques 〈510〉 perlant facilement et ne faisant pas apparaître de plan dense. Aucun front
de matière suivant 〈100〉 n'est observé même au premier stade du démouillage de motifs dont
la surgravure est suivant 〈100〉. Ceci peut être interprété par un coeﬃcient de diﬀusion eﬀectif
plus grand dans les directions 〈110〉 que 〈100〉. Aucun perlage de lignes 〈110〉 n'a été reporté,
14Une seconde hypothèse pouvant expliquer la stabilité relative des diﬀérentes lignes peut provenir d'une
diﬀérence de coeﬃcient de diﬀusion moyen.
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mais leurs ﬂancs sont plus rugueux que les fronts de démouillage de même direction. Cette
observation est en accord avec les simulations de Wong et al. prédisant qu'une perturbation
croît plus rapidement sur une ligne [31] que sur un bourrelet de démouillage [32]. Nous allons




Simulation du démouillage de motifs
ﬁns non contraints
Introduction
Les diﬀérents mécanismes de diﬀusion et les eﬀets expérimentaux de la diﬀusion de surface
par recuit ont été vus respectivement aux chapitres 1 et 2. Ce 3e`me chapitre pose les bases
du modèle développé pour rendre compte des conséquences morphologiques de la diﬀusion
de surface. Nous verrons également les méthodes numériques générales développées dans le
code MoveFilm. Enﬁn, les résultats de simulation du démouillage de motifs non contraints
présentant une énergie de surface isotrope et anisotrope seront détaillés.1
3.1 Modèle physique
La diﬀusion de surface est décrite par le potentiel de diﬀusion de surface µ déﬁni comme
la dérivée de l'énergie libre de Gibbs G par rapport au nombre d'atomes en surface N , à








La température du système est considérée comme homogène et constante dans le temps.2
De plus, dans ce chapitre l'eﬀet de la contrainte est négligé. Plus précisément, le volume
atomique Ω de l'espèce considérée est donc constant et égal au volume atomique de la maille
cristallographique de référence Ω0 qui est pris comme l'état non contraint. En conséquence, la
dérivée de G par rapport à N peut être prise comme un incrément inﬁnitésimal δG de l'énergie
1L'essentiel de ce chapitre est contenu dans l'article [17].
2Le chauﬀage peut être considéré comme uniforme sur le système compte tenu de la distance importante
entre le système de chauﬀe et l'échantillon  de l'ordre de la dizaine de centimètres  par rapport à la taille
réduite du système  de l'ordre du micron. La température est également considérée comme constante dans le
temps. Une température non constante pourrait aisément être simulée en prenant un coeﬃcient d'adimension-
nalisation de l'équation de diﬀusion (que nous verrons par la suite) non constant, ce qui reviendrait à dilater
l'échelle temporelle.
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C'est précisément cette forme qui sera utilisée pour calculer le potentiel en tout point de la
surface ( 3.2).
Comme nous négligeons les contraintes, la variation de l'énergie libre de Gibbs peut être





Considérant une protrusion inﬁnitésimale de matière sur une surface faiblement courbée, Her-
ring [12] a démontré que l'incrément d'énergie libre de Gibbs δG peut s'écrire :
δG = (γ + γ′′)κ δV, (3.4)
où κ est la courbure de la surface et les primes indiquent la dérivée par rapport à un angle θ
formé entre la tangente à la surface et un plan de référence. Ceci amène, en une dimension, à






La forme de ce potentiel n'est valide que pour des faibles courbures et ne peut donc pas
être appliquée pour des surfaces facettées. C'est pourquoi la forme diﬀérentielle (Éq. 3.2) du
potentiel sera préférée. De ce potentiel découle un ﬂux d'atomes en surface. Selon l'équation
de NerstEinstein [1], un gradient de potentiel de surface produit un mouvement d'atomes en






où Ds est le coeﬃcient de diﬀusion de surface, ns est le nombre d'atomes de surface par
unité de surface, kBT est l'énergie thermique et ∇s est l'opérateur gradient surfacique. Pour
une énergie de surface isotrope et un ﬁlm inﬁni, l'Éq. (3.6) montre que la surface tend à
s'aplanir [6]. En eﬀet, en associant les Éqs. (3.5) et (3.6), les atomes se meuvent des régions
de courbures positives vers les régions de courbures négatives.3 En tout point de la surface,
l'incrément inﬁnitésimal de matière δN associé au ﬂux ~J est donné par la loi de conservation
















où Γ est le contour de la surface S considérée et ~n est la normale sortante. L'incrément de
volume δV est simplement relié à δN par l'intermédiaire du volume atomique Ω0 : δV =Ω0 δN .
Nous nous apercevons donc que l'évolution d'un proﬁl initial sera déterminée par les
Éqs. (3.6) et (3.7). Dans l'hypothèse des faibles courbures et en notant yN l'ordonnée lo-
cale d'un point de la surface,4 on peut montrer [1, 16] que la diﬀusion de surface s'apparente







3Par convention, la courbure est positive sur les bosses de la surface du matériau (zones concaves) et négative
dans les creux (zones convexes).
4Dans le repère local (~T , ~N) où ~T et ~N sont respectivement la tangente et la normale à la surface.
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où s représente l'abscisse curviligne le long de la surface 1D et où B est un coeﬃcient com-
prenant les paramètres matériaux, notamment l'énergie d'une surface cristalline de référence








[m4 · s−1], (3.9)
Nous voyons que l'Éq. (3.8) ne fait intervenir qu'un seul paramètre B, ce qui nous permet
d'adimensionnaliser le problème. L'épaisseur initiale du ﬁlm H constitue une échelle de lon-
gueur naturelle et le temps peut alors être adimensionnalisé par le facteur H4/B. Dans le cas
isotrope, le coeﬃcient B est constant et la forme du proﬁl au cours du temps ne dépendra
que de la géométrie initiale et des conditions aux limites et non des propriétés des matériaux
incluses dans B. Dans ce cas, le coeﬃcient B ne gouvernera que l'évolution temporelle.5
Nous allons maintenant détailler les expressions discrètes des diﬀérentes grandeurs et les
méthodes numériques associées ( 3.2). Nous commencerons par exposer les expressions et mé-
thodes générales au problème de diﬀusion de surface ( 3.2.1), puis nous préciserons comment
les conditions aux limites spéciﬁques au problème de démouillage ont été traitées ( 3.2.2).
3.2 Méthodes numériques
3.2.1 Méthodes générales au problème de diﬀusion de surface
Considérons 3 points consécutifsMi−1,Mi etMi+1 sur la surface 1D discrétisée (Fig. 3.1).6
La méthode numérique consiste, en chaque point, en une séquence de quatre étapes que nous
allons détailler par la suite, auxquelles nous rajoutons le calcul du pas de temps : (i) calcul
des potentiels de surface µi à partir du proﬁl de surface (Éq. 3.2), (ii) calcul des ﬂux
−→
Ji à
partir de l'Éq. (3.6), (iii) calcul des incréments de matière locaux δNi à partir de l'Éq. (3.7),
(iv) calcul des déplacements et enﬁn (v) calcul du pas de temps.
(i) Calcul des potentiels µi
Le potentiel µi au point Mi est calculé en imaginant un déplacement inﬁnitésimal δηi de
Mi perpendiculairement à (Mi−1,Mi+1), consécutif d'une accrétion de matière de volume δVi
au niveau du point Mi. Le potentiel en Mi s'écrit alors :







Considérant les notations de la Fig. (3.1), et après quelques développements de calcul,7 nous





γi−1 sin θi−1 − γi sin θi + γ′i−1 cos θi−1 − γ′i cos θi
)
(3.11)
Nous noterons que l'expression de µi cidessus ne dépend pas directement de la dé-
rivée seconde de l'énergie de surface, mais seulement de la dérivée première. Néanmoins,
5Voir Annexe E pour l'évaluation expérimentale du coeﬃcient B.
6Le système simulé étant 2D, la surface libre séparant le solide de l'atmosphère environnante est réduite à
une ligne 1D.
7Les détails de calcul pour obtenir la forme (Éq. 3.11) du potentiel sont reportés à l'Annexe A.
25
Chapitre 3. Simulation du démouillage de motifs ﬁns non contraints
Fig. 3.1  Schéma illustrant trois points consécutifs sur la surface discrétisée (hors des points sur lesquels
sont imposées les conditions aux limites). `i−1 (respectivement `i) et γi−1 (respectivement γi) sont la
longueur et l'énergie de surface du segment [Mi−1,Mi] (respectivement [Mi,Mi+1]). bi est la longueur du
segment [Mi−1,Mi+1]. δVi et δ
∫
S
γdS sont respectivement les incréments de volume et d'énergie de surface
associés à une accrétion de matière se traduisant par le déplacement δηi du point Mi perpendiculairement
à la droite isomatière parallèle à (Mi−1,Mi+1).
en considérant un triangle (Mi−1,Mi,Mi+1) isocèle et dans la limite des faibles courbures
(θi−1 → 0 et θi → 0), nous retrouvons aisément la formule d'Herring (Éq. 3.5). Soulignons que
la forme du potentiel µi que nous proposons dans l'Éq. (3.11) ne dépend que des coordonnées
des points Mi−1, Mi et Mi+1 et des énergies de surface associées aux segments [Mi−1,Mi] et
[Mi,Mi+1]. Elle est donc facile à implémenter au sein d'un outil numérique.
(ii) Calcul des ﬂux
Le ﬂux de matière
−→
Ji allant de Mi vers Mi+1 est simplement calculé comme la diﬀérence










où nous rappelons que Ds, ns et kBT sont respectivement le coeﬃcient de diﬀusion de surface,
le nombre d'atomes par unité surfacique et l'énergie thermique, et où `i est la distance entre
les points Mi et Mi+1.
(iii) Calcul des incréments de matière δNi
En 3D, l'intégration des ﬂux engendrant un incrément de matière se fait classiquement sur
un contour fermé entourant le point Mi (Éq. 3.7). Pour notre problème 2D, le système est
considéré comme inﬁni dans la direction perpendiculaire au plan de travail, et l'intégration se
résume à la somme algébrique des ﬂux linéiques multipliée par une longueur unitaire :







La surface du triangle (Mi−1,Mi,Mi+1) augmentera ou diminuera selon le signe de la somme
des ﬂux.
(iv) Calcul des déplacements des points
Chaque point Mi (i 6= 0 et i 6= n), de coordonnées (xi, zi), est déplacé de δηi perpendi-
culairement à la courbe isomatière c'estàdire à la base du triangle (Mi−1,Mi,Mi+1) pour
simuler un ajout de matière. L'incrément de volume Ω0 δNi est égal à δηibi/2 multiplié par





En début de simulation, le système peut présenter de forts gradients de courbure. Dans ces
zones, pour capturer avec suﬃsamment de précision l'évolution temporelle du système, une
discrétisation ﬁne de la surface est nécessaire alors qu'elle ne l'est pas dans les zones de faibles
gradients. Au fur et à mesure de l'avancée de la simulation et donc de la minimisation (en
valeur absolue) des gradients de courbures ou plus généralement des gradients de potentiels,
le maillage le plus performant est un maillage régulier. C'est pourquoi, pour garder une bonne
précision sans consommer inutilement de temps de calcul, nous utilisons un maillage initial
ﬁn proche des zones de fort gradient de potentiel et lâche hors de ces zones. Puis, durant
la simulation, le maillage est automatiquement et lentement adapté pour tendre vers des
segments de même longueur.
Pour ce faire, l'Éq. (3.14) ne ﬁxant que le déplacement normal des points, nous proﬁtons
de la latitude sur le déplacement transverse des points pour faire évoluer le maillage. Nous
rappelons que seul un déplacement des points Mi perpendiculairement à (Mi−1,Mi+1) en-
gendre un accroissement de volume. Un déplacement transverse des points ne va donc pas
à l'encontre de la physique du problème. De façon plus précise, à chaque pas de temps, les
points Mi sont déplacés parallèlement à (Mi−1,Mi+1) vers la médiane à [Mi−1,Mi+1] et de
façon proportionnelle à la distance entreMi et cette médiane. L'utilisateur doit tout de même
utiliser un facteur de proportionnalité fs assez faible pour assurer un déplacement transverse
négligeable par rapport au déplacement normal. Typiquement, dans les résultats présentés,
fs n'excède pas 0.1 %. Ceci permet d'obtenir un maillage homogène au bout d'environ 2 à
3 · 105 pas de temps. Nous gagnons ainsi en stabilité numérique tout en gagnant une à deux
décades de temps de simulation sans perte d'information signiﬁcative. En résumé, les points
sont déplacés de manière normale à la surface par les lois physiques de la diﬀusion de sur-
face, alors qu'un déplacement transverse est utilisé pour stabiliser numériquement le calcul.




Ni + bc,i fs
−→
Ti , (3.15)




Ti déﬁnissent le repère
orthonormé local associé àMi,
−→
Ti étant colinéaire à
−−−−−−−−→
Mi−1,Mi+1. De manière à rigoureusement





Ni+1 est fait en tenant compte du déplacement du point Mi.8
8Le mode de déplacement successif des points permettant la conservation rigoureuse de la matière a été
proposé par Benoît Mathieu.
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(v) Calcul du pas de temps dt
Aux temps courts, quand les gradients de potentiels sont élevés, il est nécessaire de forcer
le pas de temps dt à être faible pour des raisons évidentes de stabilité numérique et pour
ne pas avoir de trop grandes distorsions des triangles. En revanche, aux temps longs, un dt
fort est autorisé et permet de minimiser le temps de calcul. Nous avons donc choisi d'adapter
dt. Pour le calculer, nous introduisons un facteur ft donné par l'utilisateur. dt est calculé de
manière à ce que δηi ne dépasse pas ft multiplié par la longueur de la base du triangle (bi), et









En pratique, l'utilisateur notiﬁe un ft inférieur à l'unité, etMoveFilm calcule le pas de temps
dt grâce à l'Éq. (3.16) de manière à ce que l'inégalité |δηi| ≤ ftbi soit vériﬁée en tout point.
Typiquement ft peut atteindre 0,1 pour un problème proche de la stabilité (démouillage de
ﬁlms non contraints, Chap. 3), mais doit prendre des valeurs beaucoup plus faibles lorsqu'une
instabilité se développe (jusqu'à 10−6 pour le développement d'une instabilité de type Asaro-
Tiller-Grinfeld, Chap. 5). Cette valeur est ﬁxée par l'expérience de l'utilisateur.
Pour toutes les simulations réalisées, nous nous sommes assurés de la convergence en
maillage et de la convergence temporelle. En ce qui concerne la convergence spatiale, nous
avons systématiquement multiplié par deux le nombre de points discrétisant notre surface
jusqu'à ce que, en tout temps, l'écart maximum entre le proﬁl simulé avec N points et ce-
lui avec 2N points soit inférieur à 1 %. Pour la convergence temporelle, la même méthode
a été employée mais avec un critère de convergence ﬁxé à 0,2 % en tout point. Il nous faut
ici souligner que le pas de temps dt étant proportionnel à la puissance quatrième de la dis-
tance entre points, une simulation avec un maillage 2 fois plus ﬁn nécessite alors 24 fois plus
d'itérations qui prennent chacune 2 fois plus de temps machine. L'utilisation d'un maillage 2
fois plus ﬁn nécessite donc au total 32 fois plus de temps machine. Le nombre de points est
donc à dimensionner soigneusement pour un bon compromis entre temps machine et erreur
de simulation.
Cette approche peut être adaptée à diﬀérents problèmes physiques en changeant simple-
ment les 4 conditions aux limites que nous allons présenter à la section suivante.
3.2.2 Méthodes spéciﬁques au problème de démouillage
Aﬁn de résoudre les équations de diﬀusion de surface, il est nécessaire de connaître, en
plus de l'état initial, quatre conditions aux limites. A l'image de l'état initial expérimental
(Chap. 2), l'état initial de simulation est un ﬁlm ﬁni avec un bord abrupt à 90(Fig. 3.2). Ce
système présente une symétrie qui nous autorise dans la suite à ne traiter que la moitié de la
longueur 2L du motif.
Les deux premières conditions aux limites sont déﬁnies par l'écriture du potentiel de part
et d'autre du système : sur l'axe de symétrie et sur la ligne triple. D'une part, le potentiel
sur l'axe de symétrie est calculé à partir de l'Éq. (3.11), en imaginant un point ﬁctif Mn+1
symétrique de Mn−1 par rapport à l'axe de symétrie passant par Mn (Fig. 3.3). D'autre part,
le potentiel µ0 sur la ligne triple tient compte du substrat. Il constitue un point crucial pour la
simulation du phénomène de démouillage. Ce potentiel µ0 est calculé à partir de l'Éq. (3.10)
où l'incrément imaginaire δη0 est pris le long de l'interface ﬁlm/substrat et δG0 est la somme
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Fig. 3.2  Schéma du démouillage d'un ﬁlm ﬁn d'épaisseurH et de demilongueur L. Par des considérations
de symétrie, seule la moitié du ﬁlm est simulée. L'angle de contact entre la surface libre du ﬁlm et l'interface
ﬁlm/substrat est noté α. Le coin initial (a) se rétracte de la quantité x0 et le proﬁl forme un bourrelet
suivi par un creux (b). Le ﬁlm évolue jusqu'à la fragmentation en deux agglomérats (c) ou plus (d), ou se
réarrange en un seul agglomérat (e) par minimisation de l'énergie du système.










où γsub est l'énergie de surface du substrat et γsub/film est l'énergie de l'interface ﬁlm/substrat.
Nous remarquons qu'à partir de cette écriture du potentiel au point triple, la ligne triple est à
l'équilibre quand l'angle au point triple α (≡ θ0) vériﬁe, dans le cas isotrope : γ0 cosα = γsub−
γsub/film, ce qui n'est autre que l'équation de Young (cf annexe B). De plus, cette formulation
autorise la simulation de l'évolution d'un ﬁlm parfaitement mouillant (γsub−γsub/film = γ0 ⇔
α = 0) ou d'un ﬁlm parfaitement démouillant (γsub−γsub/film = −γ0 ⇔ α = 180). Ces angles
extrêmes sont diﬃciles à implémenter par d'autres méthodes numériques [16], lorsque l'angle
de contact est directement imposé comme une condition aux limites. Dans le cas anisotrope,
l'équilibre au point triple s'écrit :
γ0 cosα− γ′0 sinα = γsub − γsub/film (3.18)
Les deux dernières conditions consistent à écrire que les ﬂux à travers l'axe de symétrie
et normal au substrat sont nuls. Ces conditions sont nécessaires pour assurer la conservation
de la matière. Ainsi, l'incrément de matière au point Mn (sur l'axe de symétrie) est égal à la
somme des ﬂux arrivant du point Mn−1 et du point ﬁctif Mn+1. De plus, le déplacement du
pointMn se fait suivant l'axe de symétrie qui correspond bien à la perpendiculaire au triangle
(Mn−1,Mn,Mn+1). L'incrément de matière arrivant au point M0 est réduit au ﬂux provenant
de M1 et le déplacement de M0 est calculé en maintenant ce point sur le substrat.
3.3 Vériﬁcation du code
Le code MoveFilm a été validé en comparaison avec des calculs continus et des travaux
de simulations antérieurs avant d'être pleinement utilisé. Nous abordons ici trois méthodes
9Les détails de calcul pour obtenir la forme (Éq. 3.17) du potentiel sont reportés à l'annexe B.
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Fig. 3.3  Schéma de la surface proche du point triple M0 et du point Mn sur l'axe de symétrie. L'angle
θ0 entre le segment [M0,M1] et l'horizontale est équivalent à l'angle de contact α entre le ﬁlm, le substrat
et le gaz. `0 et γ0 sont respectivement la longueur et l'énergie de surface du segment [M0,M1]. b0 est la
distance du point M1 au substrat.
indépendantes de vériﬁcation de notre outil. La première méthode est la comparaison aux
travaux de simulation de Wong et al. [16] sur la rétraction d'un ﬁlm semiinﬁni isotrope, et
ceci pour tous les angles α. Ce point sera discuté à la section 3.4.1, apparaissant comme un
cas particulier de la rétraction d'un ﬁlm ﬁni. Les deuxième et troisième méthodes détaillées
cidessous, sont la dynamique de lissage d'un ﬁlm inﬁni faiblement perturbé et l'équilibre ther-
modynamique d'une forme libre.10 Notons également que, grâce à la méthode de déplacement
successif des points, la masse totale est conservée, à la précision de la mantisse spéciﬁée des
nombres.
3.3.1 Lissage d'un ﬁlm inﬁni
Le lissage d'une perturbation sinusoïdale d'une surface inﬁnie est l'un des rares cas où le
problème peut être résolu analytiquement, dans le cas où l'amplitude de la perturbation est
faible par rapport à sa longueur d'onde. C'est donc un excellent moyen de validation de notre
code. Prenons une perturbation sinusoïdale de période λ et d'amplitude h(t) :






avec h(0) = h0  λ (3.19)
Une longueur d'onde constante est compatible avec l'équation de la diﬀusion de surface aux
faibles courbures (Éq. 3.8) qui conduit à :










La conservation du proﬁl sinusoïdal ainsi que l'évolution temporelle de l'amplitude ont été
vériﬁées. En utilisant les valeurs λ = 100, h0 = 1 et B = 1, nous trouvons un taux de
croissance de l'amplitude de −1, 565 · 10−5, en très bon accord avec la valeur théorique de
−B(2pi/λ)4 ≈ −1, 558 ·10−5. Cette évolution a également été discutée par Mullins [6], Lançon,
Villain [33] et Cahn [34].
10Deux autres méthodes seront vues au cours de la simulation de ﬁlms contraints (Chap. 5).
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En plus de la validation de la loi (Éq. 3.20) aux faibles perturbations, nous avons montré
que cette loi reste valable jusqu'à des rapports h0/λ de l'ordre de 8 %. Au delà, le taux de
croissance calculé est supérieur au taux théorique donné par l'Éq. (3.20).
3.3.2 Forme libre à l'équilibre thermodynamique ou surface de Wulﬀ
Dans un second temps, nous nous sommes assurés qu'une forme libre quelconque (i.e. sans
substrat) converge toujours, aux temps longs, vers la forme d'équilibre thermodynamique
connue comme la surface de Wulﬀ [24] (cf annexe C) pour laquelle la grandeur
∫
S γdS est
minimisée. Ce point a été vériﬁé pour toutes les formes mathématiques de l'énergie de surface
fonction de la désorientation de la surface par rapport à une direction de référence. De telles
dépendances seront appelées γ-plot dans la suite. Nous avons testé des γ-plots avec et sans
point de rebroussement générant des plans denses, et avec des nombres de pôles (i.e. nombre
de minima dans le γ-plot) de 4, 8 et 12.11 Les Figs. (3.4) et (3.5) montrent des exemples
d'évolutions de formes libres vers la forme d'équilibre. Ajoutons que l'évolution à partir du
carré Fig. (3.4.a) tend vers la forme de Wulﬀ beaucoup plus rapidement qu'à partir du tri-
angle Fig. (3.4.b), ce qui signiﬁe que le temps de mise à l'équilibre dépend énormément de la
géométrie initiale.
Fig. 3.4  Évolution d'une surface libre initialement de forme carrée (a) et triangulaire (b) sous l'eﬀet
de la diﬀusion de surface pour une énergie de surface de la forme γ(θ) = γ0
[
1 + ( 1,115 cos 4θ)
]
, où γ0 est
une énergie de surface de référence du ﬁlm, prise égale à 1 en unité adimensionnelle. La valeur de 1/15
est une valeur critique au delà de laquelle certains plans n'apparaissent pas dans la forme d'équilibre (voir
l'Annexe C). Le proﬁl ﬁnal en (a) coïncide, au temps t = 0,1, avec la forme d'équilibre prédite par Wulﬀ
(voir l'Annexe C). L'évolution en (b) est en accord avec les résultats numériques de Zhang et al. [35].
3.4 Résultats de simulation du démouillage
Le démouillage d'un ﬁlm semiinﬁni d'énergie de surface isotrope a déjà été traité par
Wong et al. [16]. Ce travail est un cas limite du problème plus complet que nous allons traiter,
11Voir l'annexe C pour des précisions sur les modèles d'anisotropie de l'énergie de surface.
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Fig. 3.5  Évolution d'une surface libre
initialement en forme de carré sous l'eﬀet
de la diﬀusion de surface avec un γ-plot
suivant le modèle de liaisons coupées An-
nexe C correspondant à la zone [11¯0], pré-
sentant des points de rebroussements cor-
respondant aux plans {100}, {311}, {111}
et {110}. Le proﬁl ﬁnal (t = 0,1) coïncide
avec la forme de Wulﬀ (Annexe C).
à savoir le démouillage d'un motif ﬁni dont l'énergie de surface peut être anisotrope. Dans
tout ce qui suit, un motif ﬁni sera caractérisé par son facteur de forme F = L/H pris comme
le rapport de sa demilongueur L sur sa hauteur H. Un motif semiinﬁni correspondra au cas
où F est inﬁni.
3.4.1 Démouillage d'un matériau isotrope
Considérons la forme initiale d'un ﬁlm plan aux bords abrupts (Fig. 3.2), à l'image d'un
ﬁlm de silicium après mise en motif par lithographie. En tout point de la surface, y compris
sur la ligne triple, la diﬀusion de surface, simulant l'évolution par un recuit, est décrite par le
potentiel de diﬀusion calculé grâce aux Éqs. 3.17 et 3.11.
Comme nous allons le voir par la suite, la simulation du phénomène permet de retrouver
chacune des étapes du démouillage en accord avec les expériences (Chap. 2). Par rapport à la
littérature [16], nous ne forçons pas l'angle de contact α à satisfaire l'équilibre αy donné par
l'équation de Young (voir l'Annexe B) :
γsub − γsub/film = γ0 cos (αy) (3.21)
Cette équation est obtenue en calculant la variation de l'énergie libre causée par un déplace-
ment δη0 du point triple [36], ce qui correspond exactement à notre méthode numérique pour
le calcul du potentiel de surface sur le point triple. Dans notre cas, la mise à l'équilibre de
l'angle au point triple est une simple conséquence de l'écriture du potentiel sur la ligne triple,
et est atteinte dès les premiers instants de simulation.
Nous allons dans un premier temps, nous focaliser sur la mise à l'équilibre locale au niveau
de la ligne triple en considérant l'évolution de l'angle de contact α vers αy. Puis, nous verrons
l'évolution globale du système conduisant à la formation d'un ou de plusieurs agglomérats.
Nous caractériserons la formation de plusieurs agglomérats par le temps de rupture tc du ﬁlm
correspondant à l'instant où de la matière se détache du reste du ﬁlm.
32
3.4. Résultats de simulation du démouillage
(i) Équilibre local sur la ligne triple
La Fig. (3.6) montre que la convergence de α vers αy est très rapide. L'état d'équilibre local
est obtenu quatre décades de temps avant le perçage du ﬁlm. Il a également été vériﬁé que l'état
d'équilibre local est atteint d'autant plus rapidement que le maillage est ﬁn et que, quelque soit
le maillage, le temps de rupture tc du ﬁlm (formation du premier agglomérat) n'est pas aﬀecté
par la vitesse de mise à l'équilibre local sur la ligne triple. En conséquence, nous pouvons
considérer que la mise à l'équilibre de l'angle de contact est quasiinstantanée comparée à
l'évolution générale du proﬁl, en accord avec l'hypothèse communément admise [16]. Pour
alléger le texte, nous parlerons de l'angle α (t→∞) = αy, déﬁni par l'équation de Young
(Éq. 3.21), comme variable au lieu de son équivalent en énergie γsub − γsub/film, bien que le
programme MoveFilm prenne eﬀectivement γsub − γsub/film comme paramètre d'entrée. La
variation de α−αy aux temps longs, c'estàdire pour t/tc > 10−4 (Fig. 3.6) correspond à un
bruit numérique dont l'amplitude est principalement déterminée par le pas de temps.
Fig. 3.6  Diﬀérence relative α−αyαy entre
l'angle de contact α et l'angle de contact
d'équilibre αy en fonction du temps nor-
malisé par le temps de perçage tc. Les si-
mulations ont été réalisées pour n, 2n et
4n points (n = 75), un facteur de forme
F = 150, et une énergie γsub−γsub/film
correspondant à un angle à l'équilibre
thermodynamique de 45et 135.
(ii) Phénoménologie de l'évolution morphologique d'un motif ﬁni
Hors de la ligne triple, le bord abrupt du ﬁlm commence par se lisser pour réduire l'énergie
totale du système. Puis, à mesure que la ligne triple se déplace, il se forme, proche du point
triple, un bourrelet de matière suivi par un creux. Conformément aux résultats numériques de
Wong et al. [16] et à la solution en état de quasiéquilibre obtenue par Srolovitz et Safran [18]
dans la limite d'une surface faiblement courbée (∂z/∂x 1), la surface évolue autour de son
épaisseur initiale et une succession de bourrelets et de creux se développent. Les amplitudes
de ces bourrelets et creux diminuent exponentiellement dans l'espace et augmentent dans le
temps suivant une loi proche de t1/4. De même, la longueur de rétraction du ﬁlm (abscisse
x0 du point triple) évolue suivant une loi proche de t1/4. La Fig. (3.7) illustre cette évolution
dans le temps.12 Le bourrelet et le premier creux proches du bord du ﬁlm correspondent
12Srolovitz et Safran [18] proposent une correspondance entre les échelles de temps et d'espace, non pas par





et où l'on rappelle
que H est l'épaisseur initiale du ﬁlm. Dans leur article [18], Srolovitz et Safran résolvent, par deux changements
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respectivement à l'épaisseur maximale et minimale du ﬁlm et seront notés par la suite zmax
et zmin (Fig. 3.2). La Fig. (3.8) montre un exemple de proﬁl sur lequel nous avons superposé
la solution analytique proposée par Srolovitz et Safran [18] :












où xp(t) est tiré de la pseudopériode, kp est un facteur d'amortissement tiré de la pente
ln |z(x, t)−1|, A est l'abscisse à l'origine et Φ est un déphasage. La valeur de kp par simulation
est de 3,87 et est proche de la valeur donnée par Srolovitz [18] de 2pi/
√
3 ≈ 3,63. xp(t) varie,
aux temps longs, selon une loi t0,23, se rapprochant de la loi en t1/4 donnée par Srolovitz.
Fig. 3.7  Évolution des amplitudes adi-
mensionnelles relatives du bourrelet zmax
et du creux zmin proches du bord du ﬁlm
et longueur de rétraction x0, en fonction
du temps. Aux temps longs, |zmax−1| et
|zmin − 1| suivent des loi en t1/4, tandis
que x0 suit une loi proche de t0,43. Les
droites ont été ajoutées pour évaluer les
lois en puissance.
Nous allons maintenant détailler l'évolution du creux principal zmin en fonction du temps
t, du facteur de forme F , et de l'angle de contact α.
(iii) Évolution temporelle du creux principal zmin en fonction du facteur de forme
F et de l'angle au point triple α
L'évolution de zmin en fonction du temps pour α = 45et pour diﬀérents F est présentée
à la Fig. (3.9.a). Aux larges facteurs de forme (F ≥ 500), le ﬁlm se comporte comme un
ﬁlm semiinﬁni [16]. Dans ce cas, zmin(t) décroit continuellement avec le temps et atteint le
substrat au temps tc. Pour des facteurs de forme plus faibles (100 ≤ F < 500), le couplage
des deux bords induit par le mécanisme de diﬀusion de surface ne peut plus être négligé et
zmin(t) oscille autour du cas semiinﬁni jusqu'à décroître très rapidement et atteindre 0, ce qui
correspond au perçage du ﬁlm. De plus, les grandeurs comme l'énergie totale du système,13 la
quantité de rétraction14 et l'abscisse du creux principal oscillent autour du cas semiinﬁni avec
de variables, l'équation de la diﬀusion de surface appliquée au cas du démouillage d'un ﬁlm de son support et
dont l'inconnu est le proﬁl de la surface. Leur solution est valable dans le cas des faibles pentes (c'estàdire
quand ∂z/∂x 1) et est complètement déterminée par la connaissance de la vitesse de démouillage du point
triple.





est la longueur de la surface libre au cours du temps.
14La quantité de rétraction est simplement l'abscisse du point triple x0.
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Fig. 3.8  Proﬁl de surface en échelle linéaire (a) et semilogarithmique (b) pour une énergie de surface
isotrope. L'état initial est un ﬁlm de facteur de forme F = 500 présentant un bord droit. L'angle de contact
d'équilibre est de 160 et le temps adimensionnel est de t = 13000. Le proﬁl a été superposé par une
fonction de la forme Éq. (3.22) où A(13000) = 6700, kp = 3,87, φ = 1,1, et xp = 48,33. Les encarts en
(a) sont des zooms sur les 2e`me et 3e`me pics.
une amplitude croissante dans le temps. L'énergie du système gardera tout de même toujours
une évolution monotone décroissante. Notons que la rupture du ﬁlm ﬁni peut se produire
presque une décade de temps avant le cas semiinﬁni, par exemple pour (F = 125, α = 45)
par rapport à (F = 500, α = 45) (Fig. 3.9.a). Pour des ﬁlms encore plus courts (F < 100), la
matière se réarrange sans que le ﬁlm ne perce (Fig. 3.2). Un seul agglomérat sera donc formé.
L'inﬂuence de l'angle de contact α sur zmin est illustrée à la Fig. (3.9.b) pour F = 150.
Le temps de rupture tc est une fonction décroissante de α. La ﬁgure indique que le couplage
entre les 2 bords du ﬁlm apparaît plus tôt pour des angles obtus. Une limite entre le régime de
faible et fort couplage peut être déterminée empiriquement par comparaison au cas semiinﬁni
(F = 500).
(iv) Analyse du temps de perçage tc en fonction du facteur de forme F et de
l'angle au point triple α
Pour analyser la dépendance de tc avec F et α, tc en fonction de 1/ sin(α/2) a été tracé en
échelle semilogarithmique, pour diﬀérents F (Fig. 3.10). Deux régimes peuvent être clairement
identiﬁés sur cette ﬁgure. Pour de grandes valeurs de F ou α, tc est indépendant de F et
augmente lorsque α diminue. Dans cette région, aucun eﬀet de couplage entre les bords n'est
observé, et le comportement est proche du cas semiinﬁni. Une zone de couplage entre les
extrémités peut être déﬁnie par l'état du comportement de zmin au cas semiinﬁni. Cette zone
de couplage apparaît en diminuant F et/ou α. tc dépend alors de F selon l'Éq. (3.23) en zone
de noncouplage, et dépend de F et α selon l'Éq. (3.24) en zone de couplage :












) + C4 (C3 et C4 fonctions line´aires de F ), (3.24)
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Fig. 3.9  Evolution du minimum adimensionnel de l'épaisseur du ﬁlm au cours du temps, (a) pour un
angle de contact α de 45et pour diﬀérents facteurs de forme F , (b) pour F = 150 (traits pleins), et pour
diﬀérents angles α. (a) : Quand zmin atteint 0, le ﬁlm perce , tandis que quand zmin dépasse 1, le creux
se remplit et la matière se réarrange en un seul agglomérat. (b) : La zone de couplage entre les bords est
délimitée par l'écart au cas semiinﬁni (F = 500, traits pointillés larges). Le couplage des bords du ﬁlm et
le temps de perçage apparaissent plus tôt pour des angles α élevés.
où les coeﬃcients C1 à C4 sont calculés empiriquement et donnés dans le tableau 3.1.15
Fig. 3.10  Temps de perçage adi-
mensionnel tc en fonction de 1sin(α/2) ,
pour diﬀérents facteurs de forme F . Les
points correspondent aux simulations nu-
mériques tandis que les lignes sont des
ajustements empiriques donnés par les
équations (3.23) et (3.24), et dont les
valeurs des constantes sont précisées au
Tab. (3.1). Deux régimes peuvent être
identiﬁés. Pour le premier, le comporte-
ment s'apparente au cas semiinﬁni, tc
ne dépend que de α. Dans le second, le
couplage ne peut plus être négligé et tc
dépend à la fois de F et α.
En conclusion de l'étude du temps de perçage tc, nous voyons que la phénoménologie
dépend du facteur de forme F et de l'angle au contact α (Fig. 3.11) : pour des F élevés, la
rupture du ﬁlm ne dépend pas de F et s'apparente au cas semiinﬁni. Pour un F intermédiaire,
la rupture du ﬁlm est anticipée par rapport au cas semiinﬁni. Et enﬁn pour de faibles F , le
ﬁlm ne se rompt pas. De plus, les frontières entre les diﬀérentes zones dépendent de l'angle α.








, d'ensemble de départ [0;pi], ont été utilisées pour que l'ensemble d'arrivée ne soit pas borné.
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régime de noncouplage régime de couplage
C1 = 4,092 C3 = −0,328 ln(F ) + 2,23
C2 = 9,4225 C4 = 3,42 ln(F )− 7,39
Tab. 3.1  Valeurs des coeﬃcients C1 à C4 d'ajustement de l'expression de tc relatif aux équations (3.23)
et (3.24), en régime de couplage et noncouplage des bords du ﬁlm.
Fig. 3.11  Phénoménologie du démouillage en fonction du facteur de forme F . Les frontières Fr0 et Fr1
entre les zones dépendent de l'angle de contact α. Fr1 peut être obtenu en égalant les équations (3.23)
et (3.24) où les coeﬃcients sont donnés au Tab. (3.1).
(v) Quantiﬁcation du nombre d'agglomérats formés
Quand le minimum en épaisseur zmin devient nul, de la matière se détache pour former
des agglomérats. Nous pouvons déﬁnir le nombre d'agglomérats selon la localisation du point
de perçage (voir Fig. 3.2). Si le ﬁlm se scinde au milieu, seulement 2 agglomérats sont formés,
sinon au moins 3 agglomérats sont formés. Le nombre d'agglomérats (1, 2, 3 ou plus), est
donné par la Fig. (3.12), dans les coordonnées [1/ sin (α/2) , F ]. Dans ces coordonnées, les







) − C6, (3.25)
où C5 et C6 sont des constantes données dans le Tab. (3.2). L'ajustement empirique de ces
paramètres permet de prédire la fragmentation d'un ﬁlm déﬁni seulement par son énergie
d'adhésion.
Fc1 Fc2
(frontière 1/2 agglomérats) (frontière 2/3 agglomérats)
C5 48,3 123,4
C6 4,33 24,6
Tab. 3.2  Valeurs des coeﬃcients C5 et C6 de l'Éq. (3.25) donnant les frontières entre les nombres
d'agglomérats schématisées sur la Fig. (3.12).
Nous précisons également que l'abscisse du point de perçage, la quantité de rétraction x0
ainsi que la quantité de masse détachée varient de la même façon en 1/ sin(α/2).
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Fig. 3.12  Nombre d'agglomérats cal-
culé pour une énergie de surface isotrope,
en fonction de 1/ sin(α/2) et F . Les
points correspondent aux simulations nu-
mériques, tandis que les droites sont les
frontières entre les domaines à 1, 2 et 3
agglomérats ou plus. Les équations em-
piriques des frontières sont données par
l'Éq. (3.25).
Nous voyons donc que F et α sont les paramètres pertinents pour décrire le phénomène
d'agglomération d'un matériau isotrope. Nous allons maintenant considérer la phénoménologie
de la rétraction d'un ﬁlm en tenant compte de l'anisotropie de son énergie de surface.
3.4.2 Films présentant une énergie de surface anisotrope




et selon l'existence de points de rebroussement dans le γ-plot (Annexe C). L'anisotropie
est appelée légère quand Σ(θ) reste strictement positive quel que soit θ et sévère dans le cas
contraire [35]. Pour l'anisotropie légère, toutes les orientations de plans sont stables et il n'y
a pas de facettage [35]. Quand l'anisotropie est sévère, il existe des plans manquant dans la
construction de Wulﬀ (annexe C). Puis, des points de rebroussement ont été introduits pour
ajuster les résultats numériques aux résultats expérimentaux présentant un facettage spontané.
Pour rester cohérent avec les cas isotropes, les cas anisotropes seront toujours comparés avec la
même énergie d'adhésion γsub−γsub/film, bien que nous parlerons toujours de l'angle de Young





, où γ0 est une énergie de surface
de référence du ﬁlm, prise égale à 1 en unité adimensionnelle, comme pour le cas isotrope.
(i) γ-plot sans point de rebroussement
On suppose un γ-plot normalisé présentant 8 pôles :
γ(θ)
γ0




θ − θ0)] , (3.26)
où θ = 0 correspond au plan de référence parallèle au substrat, γ0 est une énergie de surface
de référence du ﬁlm et ξ et θ0 sont 2 paramètres ajustables (Annexe C). Cette fonction est
compatible avec une symétrie cubique [35,37] et il vient :
Σ(θ) = 1− 63 ξ cos [8 (θ − θ0)] (3.27)
Ainsi, pour ξ < 1/63, l'anisotropie est légère, tandis que ξ ≥ 1/63 conduit à une anisotropie
sévère.
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Pour étudier la dynamique de démouillage, nous avons ﬁxé la valeur de ξ en accord avec
les résultats expérimentaux de Bermond et al. [38] obtenus sur du silicium à 1323 K révélant
un taux d'anisotropie de 2,7 % :
γmax
γmin
− 〈γ(θ)〉 = 0, 027, (3.28)
où 〈γ(θ)〉 est la valeur moyenne de l'énergie de surface sur θ. Cette anisotropie de 2,7 %
correspond à ξ = 1,332 · 10−3. θ0 est ﬁxé à pi/8 pour que la surface initiale du ﬁlm, (O, x)
parallèle au substrat, corresponde à un minimum en énergie. La dynamique de démouillage a
été simulée avec ces valeurs de ξ et θ0, pour des valeurs de α allant de 0à 180et des facteurs
de forme F variant de 40 à 500.
Dans le cas où l'énergie de surface de la surface supérieure du motif correspond à un
minimum, le nombre d'agglomérats formés est soit moindre, soit identique au cas isotrope.
En eﬀet, comme l'illustre le Fig. (3.13), les frontières délimitant le nombre d'agglomérats sont
décalées vers les valeurs élevées de F et de α par l'introduction de l'anisotropie.
Fig. 3.13  Nombre d'agglomérats cal-
culé avec une énergie de surface aniso-
trope déﬁnie par l'Éq. (3.26) pour ξ =
1,332 · 10−2 et θ0 = pi/8, en fonction
du facteur de forme F et de 1/ sin(α/2)
où α est l'angle équivalent à l'angle
de Young isotrope. Les points corres-
pondent aux simulations numériques. Les
limites entre les nombres d'agglomérats
(lignes pleines) sont décalés par rapport
au cas isotrope de la Fig. (3.12) (lignes
pointillées).
De plus, dans le cas où l'énergie de la surface (0, x) correspond à un minimum, le temps
de rupture d'un ﬁlm anisotrope (tc,aniso) est systématiquement plus élevé que celui d'un ﬁlm
isotrope (tc,iso). Le rapport tc,aniso/tc,iso atteint une valeur maximale de l'ordre de 4 pour une
anisotropie de 2,7 % comme l'illustre la Fig. (3.14). Ceci met en évidence le fait qu'un ﬁlm
anisotrope, dont l'énergie de la surface initiale correspond à un minimum en énergie, est plus
stable qu'un ﬁlm isotrope. Cette stabilité est d'autant plus élevée que le degré d'anisotropie
est grand, comme l'illustre la Fig. (3.15), et ceci même pour des anisotropies sévères. Précisons
que les variations des rapports tc,aniso/tc,iso sont continues au passage d'une anisotropie légère
à sévère Fig. (3.15).
La dépendance de tc en θ0 avec le même γ-plot à 8 pôles a été étudiée avec ξ = 1, 332 ·10−2
et θ0 = 0, pi/16, pi/8 et 3pi/8, correspondant à une rotation du γ-plot. Pour θ0 = 0 et pi/8, le
plan parallèle au substrat correspond respectivement à un maximum et minimum en énergie.
Dans les deux autres cas, ce plan (O, x) n'est ni un minimum ni un maximum. Les proﬁls
de surfaces pour t = 3000, α = 135et F = 250 sont reportés sur la Fig. (3.16). Le couple
(F = 250, α = 135) permet d'être dans une zone de noncouplage des bords. Le Tab. (3.3)
donne les positions du creux principal comparé au cas isotrope. On observe que pour θ0 = pi/8
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Fig. 3.14  Rapport des temps de
ruptures anisotropes sur isotropes
(tc,aniso/tc,iso) en fonction de (α, F ).
L'énergie de surface suit l'Éq. (3.26)
avec ξ = 1,332 · 10−3 et θ0 = pi/8.
Fig. 3.15  Rapport des temps de rup-
ture anisotrope sur isotrope tc,aniso/tiso,
pour un couple (F = 500, α = 135) cor-
respondant au noncouplage des bords
du ﬁlm. Le modèle d'anisotropie de
l'énergie de surface γ est celui indiqué sur
le graphe. Plus l'énergie du plan horizon-
tal γ0 = γ(0) diminue (ξ augmentant et
θ0 = pi/8) et plus le perçage du ﬁlm est
repoussé dans le temps, et inversement
(pour ξ augmentant et θ0 = 0).
(resp. 0), le creux principal est moins (resp. plus) profond que dans le cas isotrope. Pour
θ0 = pi/16 (resp. 3pi/16), la position du creux est déplacé vers le milieu du ﬁlm (resp. vers
le bord) par rapport au cas isotrope. Ces eﬀets peuvent être expliqués comme suit. Pour
un γ-plot suivant l'Éq. (3.26) avec θ0 = pi/8, le plan (O, x) est un minimum en énergie ce
qui correspond à un maximum de Σ(θ), qui localement favorise une faible courbure pour
maintenir un faible gradient du potentiel µ. Un comportement inverse est obtenu pour θ0 = 0.
Pour θ0 = pi/16 et 3pi/16, le plan (O, x) a la même énergie que dans le cas isotrope et zmin est
similaire ; mais les positions des creux diﬀèrent selon x. Pour θ0 = pi/16, le plan d'orientation
θ = −pi/16 est plus stable et le creux se déplace donc plus loin du bourrelet pour élargir ce
plan d'orientation θ = −pi/16. Inversement, pour θ0 = 3pi/16, le plan d'orientation θ = pi/16
est plus stable et le creux se trouve donc plus proche du bourrelet de manière à élargir ce
plan. Ces interprétations restent valides pour une large gamme d'angles α (des simulations
ont été conduites pour α ∈ [45; 165]) et de large ξ allant de cas d'anisotropies légères à
sévères (ξ ∈ [0; 0,0266]).
Nous avons montré que pour un γ-plot sans point de rebroussement, les géométries proches
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Fig. 3.16  Proﬁls de surface correspon-
dant à la rétraction d'un ﬁlm avec une
énergie de surface sans point de rebrous-
sement. L'équation de l'énergie de sur-
face et le γ-plot à 8 pôles avec quatre
orientations θ0 du minimum en éner-
gie de surface sont montrés en encart.
L'angle de Young correspondant αy est
de 135et le temps adimensionnel est de
3000. Le facteur de forme est F = 250,
c'estàdire assez grand pour éviter un
couplage entre les bords du ﬁlm. Le bord
abrupt (Fig. 3.2) se trouvait initialement
à l'abscisse x = 0.
zmin xzmin
θ0 = 0 < ≈
θ0 = pi/16 ≈ >
θ0 = pi/8 > ≈
θ0 = 3pi/16 ≈ <
Tab. 3.3  zmin et xzmin (voir Fig. 3.2) provenant de la ﬁgure Fig. (3.16), pour diﬀérents θ0, comparés
au cas isotrope. Quand le plan horizontal (0, x) est un minimum en énergie (θ0 = pi/8), le creux est moins
profond, et inversement pour θ0 = 0. Quand θ0 = pi/16, le plan désorienté de −pi/16 par rapport à (0, x)
est un minimum en énergie et le bourrelet tend à développer ce plan, et donc, le creux est plus proche du
bourrelet comparé au cas isotrope. L'inverse correspond au cas θ0 = 3pi/16.
du creux principal pouvaient être très diﬀérentes dans le cas d'anisotropies légères ou sévères.
L'anisotropie induit une modiﬁcation du temps de rupture tc et du nombre d'agglomérats,
tandis que la quantité de rétraction x0 (Fig. 3.16) est quasiment indépendante de l'anisotropie.
Nous retiendrons que lorsque le plan parallèle au substrat est un minimum en énergie, le ﬁlm
gagne en stabilité au regard de tc et du nombre d'agglomérats. De plus, dans tous les cas, un
creux suit le bourrelet principal. Ceci est en accord avec la rétraction d'un ﬁlm de silicium sur
SiO2 à 950C qui a été détaillée au Chap. 2. Dans ce cas, les proﬁls expérimentaux sont proches
de ceux prédits par le modèle de diﬀusion présenté jusqu'ici (Fig. 2.3). Cependant, suivant les
conditions expérimentales, un facettage peut être observé (Fig. 2.6). Pour ajuster ces résultats
expérimentaux, il nous a donc fallu introduire un γ-plot avec des points de rebroussement.
Dans ce but, nous avons développé un modèle de γ-plot semiempirique dit de liaisons coupées.
Ce modèle a l'avantage d'être simple tout en gardant des ingrédients physiques pour obtenir
son expression mathématique (annexe C.4). L'évolution morphologique de motifs ayant une
telle anisotropie de surface fait l'objet du paragraphe suivant.
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(ii) γ-plot avec points de rebroussement
Nous avons utilisé un γ-plot de liaisons coupées (annexe C.4), correspondant à l'axe de
zone [11¯0], avec des points de rebroussement correspondant aux plans {100}, {311}, {111}
et {110},16 et des portions de cercle passant par l'origine entre ces plans denses.17 Les mi-
nima en énergie peuvent être ajustés à des valeurs réalistes. L'énergie de surface γ100 de la
famille de plans {100} a été prise comme référence. Nous avons choisi d'utiliser des énergies
adimensionnelles arbitrairement ﬁxées à γ100 = γ110 = γ111 = 1,00 et de faire varier γ311.
Nous nous sommes tout d'abord intéressés à la mise à l'équilibre du point triple en fonc-
tion de l'énergie d'adhésion (Fig. 3.17). Nous remarquons sur ce graphe que les seuls angles
de contact accessibles correspondent aux orientations présentes dans le diagramme de Wulﬀ.
En eﬀet, en écrivant l'équilibre au point triple dans le cas d'une énergie de surface anisotrope
(Éq. B.5) avec un γ-plot suivant notre modèle de liaisons coupées (Éq. C.6), nous nous aper-
cevons qu'il n'existe pas de solution hors des plans denses. En d'autres termes, l'angle au
point triple est hors équilibre quand il ne fait pas apparaître de plan dense ; les seuls angles
de contact possible à l'équilibre étant alors les angles correspondant aux plans denses.
Fig. 3.17  Angle de contact à l'équi-
libre αe´q en fonction de l'énergie de ligne
(γsub− γsub/film)/γ0 pour un γ-plot du
type liaisons coupées avec γ100 = γ110 =
γ111 = γ311 = 1,00. Pour chaque zone,
les plans indiqués sont les plans apparais-
sant au contact du point triple.
Ensuite, nous sommes intéressés aux proﬁls et à la dynamique du démouillage. Nous avons
constaté, comme nous allons le voir, qu'avec un modèle de liaisons coupées, seules les orien-
tations correspondant aux plans denses apparaissent dans le proﬁl pendant le démouillage,
et ceci quelles que soient les valeurs des énergies des plans denses. Ce résultat sur les proﬁls
en dynamique est en accord avec la forme d'équilibre donnée par le diagramme de Wulﬀ. De
plus, à chaque fois, les longueurs relatives des facettes correspondent au diagramme de Wulﬀ.
On en conclut donc que le bourrelet, bien qu'étant globalement tiré par le point triple, est en
quasiéquilibre visàvis des énergies de surface. La Fig. (3.18) est un exemple de proﬁls où
γ311 varie de 0,94 à 1,03. Nous nous apercevons que, dans ce cas, les quatre familles de plans
16Le plan (1¯1¯0) au niveau du bourrelet de démouillage ne peut pas être imagé par AFM mais les plans {110}
ont été observés sur des agglomérats détachés, et donc introduits dans le γ-plot.
17Notons que les conditions nécessaires sur les γ-plots que nous utilisons sont moins contraignantes que dans
la littérature où l'expression d'Herring [12] du potentiel en faible courbure µ = (γ + γ′′)κ est utilisée. Pour
un modèle de liaisons coupées (Annexe C), la somme γ + γ′′ est nulle quel que soit l'angle et l'expression du
potentiel par Herring ne peut alors pas être utilisée.
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développées ({100}, {311}, {111} et {110}) sont présentes, en accord avec l'expérience ( 2.3.1)
et avec les domaines de stabilité des familles de plans. En eﬀet, à partir de la construction de
Wulﬀ, nous pouvons montrer18 que les quatre familles de plans denses {100}, {311}, {111} et




























)] ≈ 1,125 (3.30)
Les domaines de stabilité des familles de plans en fonction de γ311 sont résumés dans le


























)] ≈ 0,7139 (3.32)
De plus, notons que quand γ311 augmente, le plan (001) devient de plus en plus large dans
le diagramme de Wulﬀ et apparaît également de plus en plus large au sommet du bourrelet
pendant le démouillage (Fig. 3.18). À la limite où γ311 devient égal voire supérieur à γc4, le
plan {311} n'apparaît plus ni dans le diagramme de Wulﬀ (Tab. 3.4), ni dans le proﬁl pendant
le démouillage (Fig. 3.18). Le bourrelet est alors plus ramassé sur luimême. À l'inverse, quand
γ311 < γc3, le plan (001) n'apparaît ni dans le diagramme de Wulﬀ, ni au sommet du bourrelet
pendant le démouillage et le plan (001) se déstabilise en microfacettes d'orientations [1¯1¯3] et
[113].
γ311 ∈ ]0, γc1] [γc1, γc2] [γc2, γc3] [γc3, γc4] [γc4,∞[
{100} i i i s s
{311} s s s s i
{111} i i s s s
{110} i s s s s
Tab. 3.4  Domaines de stabilité des 4 familles de plans denses {100}, {311}, {111} et {110} en fonction
de l'énergie de surface γ311.  s  (resp.  i ) signiﬁe que la famille de plans denses est stable (resp.
instable) dans le domaine considéré.
Nous nous sommes également intéressés à la rupture du ﬁlm avec un γ-plot de type liaisons
coupées. On remarque sur la Fig. (3.18) que le creux principal peut être favorisé ou annihilé
en fonction de γ311. Une augmentation de γ311 rend le creux moins profond mais plus large ; la
18Les détails des calculs ne relèvent que de considérations géométriques simples et ne seront donc pas
explicités. Néanmoins, le lecteur peut se reporter à [25,39] pour la méthode de construction du diagramme de
Wulﬀ.
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Fig. 3.18  Proﬁls de surfaces pendant la rétraction d'un ﬁlm avec une énergie de surface anisotrope suivant
le modèle des liaisons coupées. L'encart montre le γ-plot à 12 pôles de la zone [11¯0] faisant apparaître
les plans denses {100}, {311}, {111} et {110}. γ311 varie tandis que les autres énergies de plans denses
sont ﬁxées à 1,00. La présence et l'extension des plans dépendent directement des rapports des énergies de
surface.
rupture du ﬁlm est ainsi repoussée dans le temps comme dans l'espace. Le nombre d'agglomé-
rats est donc également impacté. Par exemple, pour γ311 ≥ 1,10, α = 90et F = 500, le ﬁlm ne
se rompt plus mais se réarrange en un seul agglomérat. Une petite variation de γ311 entraîne,
comme nous avons vu, une modiﬁcation de la phénoménologie (le nombre d'agglomérats et
les proﬁls diﬀèrent), mais surtout du temps de rupture comme nous pouvons le voir sur la
Fig. (3.19.a). Pour γ311 = 0,94, le temps de rupture est comparable au cas isotrope. Dans la
zone γ311 ∈ [γc3; 0,965], le temps de rupture suit une loi exponentielle en fonction de γ311. Rien
que sur cette gamme, le temps de rupture varie sur 3 ordres de grandeurs. Pour γ311 < γc3,
tc suit une autre loi exponentielle, qui s'apparenterait non plus à la vitesse de creusement
du ﬁlm, mais plutôt à la vitesse de mûrissement des facettes {311}. Pour des valeurs de γ311
supérieures à 0,965 et F = 500, le ﬁlm subit des eﬀets de couplage des bords et le temps de
perçage reste presque constant jusqu'à γ311 = 1,10. Au delà, le ﬁlm ne se rompt plus. Quand
le facteur de forme F est plus élevé (F = 1000 sur la Fig. 3.19.a), le couplage entre les bords
ne se fait ressentir que pour des énergies γ311 plus élevées.
Nous avons ensuite étudié le temps de rupture tc en fonction de γ100, les autres plans denses
étant d'énergies égales à 1,00 (Fig. 3.19.b). Nous retrouvons schématiquement les même zones
et les même interprétations que pour une variation de γ311. Pour éclairer le lecteur, les domaines
d'instabilités des familles de plans par variation de γ100 sont résumés dans le Tab. (3.5) qui
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Fig. 3.19  Temps de rupture tc d'un ﬁlm en fonction de l'énergie des plans {311} (a) et des plans {100}
(b), pour des facteurs de forme F de 500 et 1000. L'énergie de surface suit le modèle des liaisons coupées
avec 12 pôles dans la zone [11¯0] avec des énergies des plans denses ﬁxées à 1,00, excepté le plan {311}
en (a) et le plan {100} en (b). γsub − γsub/film est prise égale à 0, ce qui correspond à un angle au point
triple α de 90. Une faible variation des énergies de surface modiﬁe tc de plusieurs ordres de grandeur.
γ100 ∈ ]0, γc5] [γc5, γc6] [γc6, γc7] [γc7,∞[
{100} s s s i
{311} i i s s
{111} i s s s
{110} s s s s
Tab. 3.5  Domaines de stabilité des 4 familles de plans denses {100}, {311}, {111} et {110} en fonction
de l'énergie de surface γ100.  s  (resp.  i ) signiﬁe que la famille de plans denses est stable (resp.
instable) dans le domaine considéré.
En modiﬁant l'énergie de ligne γsub − γsub/film, le nombre d'agglomérats et le temps de
rupture sont également modiﬁés par une faible variation de γ311, comme nous pouvons le
voir sur la Fig. (3.20). Sur ce graphe, nous retrouvons trois régimes pour chacun des cas
illustrés (γ isotrope, γ311 = 0,94 et γ311 = 1,00). Pour des énergies de lignes relatives E∗l =
(γsub − γsub/film)/γ0 petites (α grand), il n'y a pas de couplage entre les bords du ﬁlm ; pour
des énergies E∗l intermédiaires, les bords interagissent ; et pour E
∗
l élevée, le ﬁlm ne se rompt
pas. Les limites entre les 3 régimes sont fonction de l'énergie de surface et du facteur de forme
F . Le couplage apparaît avec une énergie de ligne plus faible quand l'énergie de surface suit
le modèle de liaisons coupées et ceci d'autant plus que γ311 est faible.
En conséquence de cette étude du cas d'énergie de surface anisotrope, une description pré-
cise du γ-plot est nécessaire pour prédire la morphologie du démouillage. Ceci tient au fait que
la dérivée seconde de γ apparaît dans le γ-plot qui est luimême dérivé deux fois pour obtenir
la vitesse normale de la surface. Cette étude indique également que l'anisotropie de l'énergie
de surface peut favoriser la stabilité des ﬁlms visàvis de la fragmentation. Cependant, la
rétraction du ﬁlm x0 est comparable (à 20 % près) au cas isotrope quels que soient les cas
considérés (Figs. 3.16, 3.18.a, 3.18.b). En eﬀet, la longueur sur laquelle le ﬁlm se rétracte et la
vitesse de rétraction du ﬁlm sont principalement gouvernées par l'équilibre de la ligne triple
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Fig. 3.20  Temps de rupture du ﬁlm
en fonction de l'énergie relative de ligne,
pour F = 500, pour une énergie de sur-
face isotrope et pour deux γ-plots se-
lon le modèle de liaisons coupées avec
γ311 = 0,94 et 1,00 (les autres plans
denses ont une énergie de 1,00).
et non par les eﬀets d'anisotropie de l'énergie de surface.
Conclusion
Nous avons développé une méthode numérique pour le calcul du potentiel de diﬀusion
de surface qui va au delà du potentiel usuel introduit par Herring [12]. Cette méthode a
les avantages de ne pas être limitée aux faibles courbures et de pouvoir être appliquée à de
nombreux types d'anisotropies d'énergies de surface. Cette méthode a également l'avantage
de ne pas forcer artiﬁciellement l'angle au point triple qui apparaît naturellement suivant les
conditions d'équilibre données par la physique.
La dynamique de démouillage décrite par la simulation est en très bon accord qualitatif avec
les observations expérimentales (Chap. 2). L'outil de simulation a permis d'évaluer le couplage
des bords du ﬁlm et de dégager une loi empirique prédisant le nombre d'agglomérats formés.
Les conséquences de l'anisotropie ont été étudiées. Nous nous apercevons que l'anisotropie
de l'énergie de surface a un fort impact sur le démouillage : une modiﬁcation de moins de
7 % de l'énergie d'un plan dense introduit une variation du temps de rupture sur 3 ordres de
grandeurs. Une grande précision sur les énergies des surfaces est donc nécessaire pour prédire
la fragmentation des ﬁlms. Néanmoins, nous pouvons conclure qu'une anisotropie légère où
le plan parallèle à l'interface avec le substrat est un minimum d'énergie, permet de repousser
la fragmentation qui peut même être annihilée par un point de rebroussement. Et donc, du
point de vue du détachement de matière, le domaine de stabilité peut être étendu grâce à une
anisotropie de l'énergie de surface bien que la vitesse de rétraction ne soit pratiquement pas
aﬀectée par cette anisotropie.
Il apparaît en conclusion de cette étude, qu'un moyen de diminuer la vitesse de rétrac-
tion d'un ﬁlm est de diminuer l'angle de contact par l'intermédiaire de l'énergie de ligne, en
modiﬁant par exemple la nature de la couche support du ﬁlm de silicium.
Cette méthode générale sera étendue aux ﬁlms contraints aux chapitres 5 et 6 et appliquée
à d'autres systèmes tels que des problèmes axisymétriques (Chap. 8) et de creusements aux
joints de grains (Chap. 9).
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Impact expérimental de la contrainte
sur le démouillage de ﬁlms ﬁns
Introduction
Après avoir étudié expérimentalement (Chap. 2) et numériquement (Chap. 3) le démouillage
de ﬁlms minces de silicium, ce chapitre aborde le démouillage de ﬁlms minces de silicium
contraints sur isolant. Nous ne reviendrons ni sur les procédures expérimentales, ni sur les
outils de caractérisation, qui sont identiques à ceux détaillés au Chap. 2 ( 2.1). La seule
diﬀérence réside ici en ce que le ﬁlm de silicium est contraint et issu d'un substrat sSOI (pour
 strained SOI ) où le ﬁlm de silicium est contraint par le BOx. Les substrats sSOI sont
obtenus par report d'une couche de silicium épitaxiée sur un ﬁlm monocristallin de Si0,8Ge0,2
relaxé.1 Pour cette teneur en germanium, le ﬁlm de silicium est le lieu d'une déformation
bi-axiale de l'ordre de 0,8 %. Dans ce chapitre, nous insisterons sur les points communs et les
diﬀérences entre un démouillage de ﬁlms contraints ou non. Pour cela, nous montrerons tout
d'abord les résultats obtenus à la suite de recuits de 2 et 6 minutes à 900C, sous atmosphère
hydrogénée, sur des plaques sans motif. Le ﬁlm de silicium peut alors être considéré comme un
ﬁlm inﬁni (i.e. sans bord) sur un substrat de SiO2. Nous parlerons abusivement de démouillage
 pleine plaque . Ensuite, nous présenterons les résultats acquis au terme d'un recuit de 2
minutes à 900C sur une plaque mise en motif.
4.1 Démouillage pleine plaque
Selon Asaro, Tiller et Grinfeld [2,3], la surface d'un matériau contraint peut se déstabiliser
par diﬀusion de surface contrairement à l'interface d'un matériau non contraint qui se lisse par
capillarité. Ces travaux ont été enrichis par Spencer [4] qui a étudié la stabilité de la surface
d'un matériau contraint d'épaisseur ﬁnie, c'estàdire un ﬁlm.
Pour une déformation de 0,8 %, la théorie prédit le développement d'une instabilité de
longueur d'onde de 95 nm.2 La Fig. (4.1) montre des images AFM obtenues avant et après
recuit sur lesquelles nous ne distinguons pas de croissance d'une quelconque instabilité. Même
si la théorie de l'instabilité d'ATG est largement référencée par la communauté scientiﬁque
1Échantilon réalisés par la société SOITEC : www.soitec.com.
2L'étude théorique sur l'instabilité d'ATG sera développée au Chap. 5.
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[4045], elle n'a été mise en évidence expérimentalement que sur peu de systèmes : sur des
ﬁlms polymères épitaxiés sur leur monomère [46] et à l'interface entre de l'hélium liquide et
de l'hélium solide [47]. Egalement, dans le domaine des semiconducteurs, certains auteurs
attribuent l'apparition d'une modulation spatiale de la surface sans génération de dislocation
à l'instabilité ATG [48,49].3
Fig. 4.1  Images AFM de 1,5·1,5 µm2
(a et c) et 5·5 µm2 (b et d) avant recuit
(a et b) et après un recuit de 2 min à
900C (c et d).
Pour le système Si/SiO2, nous n'observons qu'un démouillage sans observer le développe-
ment de l'instabilité ATG. La Fig. (4.2) montre les zooms progressifs d'une zone démouillée.
Elle met en évidence que le démouillage est initié à partir de deux types de défauts : des
défauts ponctuels de taille macroscopique et des lignes orientées selon 〈110〉. Ces derniers
correspondent vraisemblablement au  crosshatch  qui serait révélé par le démouillage.4
En zoomant sur les zones démouillées à partir des lignes orientées selon 〈110〉, nous retrou-
vons la même morphologie que celle mise en évidence sur substrat non contraint. Toutefois,
nous ne pouvons statuer sur une direction préférentielle de démouillage comme l'illustre la
Fig. (4.3) sur laquelle les directions 〈310〉 et 〈510〉 ont été repérées. Le démouillage n'est
pas assez avancé pour trancher entre ces deux directions. C'est pourquoi nous avons eﬀectué
un recuit plus long en conservant la même température. La Fig. (4.4) montre l'état de dé-
mouillage après un recuit de 6 minutes à 900C. Les directions 〈510〉 semblent être privilégiées
par rapport aux directions 〈310〉, comme elles l'étaient sur substrats non contraints.
3Le lecteur trouvera, dans [50], une liste nonexhaustive de systèmes expérimentaux pour lesquels des
instabilités d'origine élastique sont observées.
4Le  crosshatch  est l'image, en réseau de lignes perpendiculaires, des dislocations générées par la
contrainte.
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Fig. 4.2  Images MEB du démouillage
 pleine plaque  de sSOI après un re-
cuit de 2 min à 900C. Zooms progres-
sifs. Les ronds rouges en (a) indiquent le
démouillage à partir de défauts macro-
scopiques.
Fig. 4.3  Images MEB montrant les di-
rections privilégiées de démouillage d'un
substrat sSOI après un recuit de 2 min.
à 900C.
Fig. 4.4  Images MEB montrant les di-
rections privilégiées de démouillage d'un
substrat sSOI après un recuit de 6 min.
à 900C.
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4.2 Démouillage de ﬁlms mis en motifs
4.2.1 Démouillage à partir d'une surgravure selon 〈110〉
La Fig. (4.5) montre qu'un recuit de 2 min à 900C a occasionné un démouillage sur environ
350 nm, de façon reproductible à l'échelle de toute la plaque sSOI. La longueur sur laquelle
le ﬁlm a démouillé pendant ces deux minutes étant identique à celle sur laquelle les ﬁlms non
contraints démouillent pendant la même durée (Chap. 2), la vitesse de démouillage des ﬁlms
contraints est donc similaire à celle des ﬁlms non contraints. Cette constatation expérimentale
conﬁrme que le démouillage est piloté par la ligne triple dont l'équilibre ne dépend pas de la
contrainte comme nous le montrerons au Chap. 6.
D'un point de vue purement phénoménologique le démouillage des ﬁlms contraints est
identique à celui des ﬁlms non contraints : un bourrelet de matière suivi d'un creux se forme.
Deux diﬀérences sont cependant notables : (i) alors que pour les systèmes non contraints le
démouillage semble s'initier localement sur des inhomogénéités au niveau de la surgravure
(Figs. 2.6 et 2.9), pour les systèmes contraints le démouillage ne semble pas s'initier sur
un défaut mais de façon continue sur toute la longueur de la surgravure. (ii) La seconde
diﬀérence réside dans le fait que contrairement aux substrats non contraints, le creux qui suit
le bourrelet est très marqué. Ces deux diﬀérences peuvent être imputées au rôle déstabilisant
de la contrainte.
Fig. 4.5  (a) Image AFM de 1,5·1,5
µm2 du bord d'un ﬁlm de sSOI de 15
nm démouillant son support à la suite
d'un recuit de 2 min à 900C. (b) Proﬁl
suivant [110], tiré de l'image (a).
4.2.2 Démouillage à partir des coins
La Fig. (4.6) montre le début de formation d'un agglomérat à partir d'un coin d'un motif
dont les bords ont démouillé sur environ 350 nm. Le démouillage est illustré à un stade plus
avancé sur la Fig. (4.7). Par interactions entre les bords, les fronts de matière ne sont plus
strictement parallèles à la surgravure bien que le front de démouillage reste principalement
orienté selon les directions 〈110〉. De plus, comme sur les proﬁls de surfaces de ﬁlms non
contraints (Fig. 2.9), nous observons du microfacettage sur les ﬂancs des bourrelets (Fig. 4.7.d
et 4.7.f).
4.2.3 Démouillage à partir des bords 〈100〉
Comme pour le démouillage de ﬁlms non contraints, les fronts de démouillage à partir des
bords 〈100〉 ne sont pas parallèles à la surgravure mais suivant les directions 〈110〉 (Fig. 4.8)
et il se forme aussi des  langues  de matière qui perlent (Fig. 2.10). La double tranchée à la
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Fig. 4.6  Images MEB (a) et AFM de
2,5·2,5 µm2 (b) d'un coin de motif d'un
ﬁlm de sSOI de 15 nm démouillant son
support à la suite d'un recuit de 2 min à
900C.
Fig. 4.7  Images AFM d'un coin de
motif d'un ﬁlm de sSOI de 15 nm dé-
mouillant son support à la suite d'un re-
cuit de 2 min à 900C. (a) : 2,5·2,5 µm2,
(b) : vue 3D de l'image (a), (c) : 1,5·1,5
µm2, (d) : signal dérivé de l'image (c),
(e) : 0,8·0,8 µm2, (f) : signal dérivé de
l'image (e).
surface du substrat d'oxyde, générée par le perlage, est visible sur les images AFM en signaux
dérivés (Fig. 4.8.d).
4.2.4 Facettage
Au cours des sections précédentes, nous avons vu que les proﬁls en cours de démouillage
de ﬁlms contraints sont facettés par les même plans denses de la famille {311} que pour les
ﬁlms non contraints. L'analyse de la ﬁgure de pôles5 d'un agglomérat détaché est, elle aussi,
similaire : elle illustre la présence des familles de plans {311}, {111}, {110} (Fig. 4.9) et la
décomposition du plan moyen (001) en plans {11n} (où n = 10 avec notre résolution expéri-
mentale) (Fig. 4.9), ainsi que le microfacettage en plan {311} et {11n} (Fig. 4.7.e et 4.7.f).
Ces points communs laissent à penser que les énergies de surface sont faiblement impactées
par la contrainte.
5Voir l'Annexe D pour les détails sur les méthodes d'obtention des ﬁgures de pôles.
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Fig. 4.8  Images AFM de 2,5·2,5 µm2
(a et b) et 1,0·1,0 µm2 (c et d) du dé-
mouillage d'un ﬁlm de sSOI à partir d'une
surgravure selon 〈110〉 après un recuit de
2 min à 900C. Les images (b), (c) et (d)
sont des signaux dérivés.
Fig. 4.9  (a) Signal dérivé d'une image AFM d'un agglomérat de Si sur SiO2 obtenue après démouillage
d'un ﬁlm de silicium recuit pendant 2 min à 900C. (b) Figure de pôles de l'agglomérat (a) permettant de
rendre compte du facettage en plans {311}, {111} et {110}. Le sommet de l'agglomérat serait formé de
plans {11n} (n ≈ 10 avec notre résolution expérimentale).
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Conclusion
En conclusion, nous montrons que le démouillage de ﬁlms contraints suit approximative-
ment le même schéma que le démouillage de ﬁlms non contraints. En particulier, le démouillage
développe des bourrelets suivant 〈110〉, que la surgravure soit orientée suivant 〈110〉 ou 〈100〉,
le facettage par les même plans cristallins {311}, {111}, {110} et {11n} est observé et les
directions de chapelets de gouttes 〈510〉 sont privilégiées. De plus, la vitesse de démouillage
est similaire au cas non contraint. Des diﬀérences sont néanmoins notables : (i) les ﬁlms
contraints seraient moins ancrés sur les bords ce qui faciliterait l'initiation du démouillage,
(ii) le développement des creux prononcés serait assisté par l'élasticité. Nous allons mainte-





Simulation de l'instabilité des ﬁlms
inﬁnis contraints
Introduction
Bien que les instabilités spéciﬁques d'AsaroTillerGrinfeld [2,3] n'aient pas été observées
sur des systèmes de type sSOI (Chap. 4), la prise en compte de la contrainte est nécessaire
pour simuler la diﬀusion de surface de matériaux déformés. Le champ d'application du travail
de simulation est plus général que celui des expériences sur le système sSOI. Avant de simuler
le démouillage de ﬁlms contraints, nous avons voulu étudier les instabilités des ﬁlms minces
inﬁnis contraints. Nous commencerons par préciser de quelle manière le modèle est étendu
pour prendre en compte les contraintes élastiques. Puis, nous détaillerons les modiﬁcations du
modèle mathématique que cela implique. Les implémentations de ce modèle dans MoveFilm
seront validées en nous comparant aux calculs analytiques en régime linéaire pour le cas du
système silicium sur son oxyde SiO2. Pour ce même système nous détaillerons ensuite les
résultats obtenus en régime non-linéaire en nous focalisant sur la génération d'instabilités à
partir d'une perturbation assimilée à une accrétion locale de matière. Le comportement du
ﬁlm sera décrit en fonction des paramètres que sont l'épaisseur du ﬁlm, la déformation biaxiale
initiale qui lui est imposée par le substrat et la rigidité du substrat.1
5.1 Modèle physique
Au chapitre 3, nous avons vu que la diﬀusion de surface pouvait être abordée à l'aide du
gradient de potentiel de diﬀusion de surface µ qui est par déﬁnition la variation de l'énergie
libre de Gibbs G par rapport à une variation d'atomes à la surface N , à température T et








Dans ce chapitre, la notion de potentiel est généralisée pour tenir compte de la contribution
élastique, en plus de la contribution capillaire. Nous avons vu au Chap. 1, que suivant notre
1L'essentiel de ce chapitre est contenu dans les articles [51] et [52].
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où γ est l'énergie de surface et ω est la densité volumique d'énergie élastique calculée à partir




εt : Cv · ε (5.3)
Les ﬂux de matière sont calculés de manière similaire au cas non contraint (Chap. 3), tandis
que la quantité de déplacement des points tient compte des variations locales du volume
atomique. Le potentiel de diﬀusion nécessite également d'être reformulé, comme nous allons
le voir dans le paragraphe suivant.
5.2 Modèle mathématique
5.2.1 Expression discrète du potentiel de diﬀusion
La méthode mise en ÷uvre pour formuler le potentiel de diﬀusion en tous points Mi
de la surface est similaire à celle développée au Chap. 3. Elle est basée sur un processus
imaginaire d'accrétion d'une quantité δNi de matière entre les pointsMi−1 etMi+1, conduisant
au déplacement δηi du point Mi perpendiculairement au segment (Mi−1,Mi+1) ; les points









Précisons qu'en plus de rajouter le terme relatif à la contrainte, la seconde diﬀérence avec le
cas non contraint est qu'ici le volume atomique Ω est dépendant de la déformation :3









est la trace du tenseur
de déformations. La prise en compte de l'inﬂuence de la contrainte sur le volume atomique a
entre autre pour conséquence de modiﬁer la contribution capillaire, modiﬁcation généralement
négligée dans la littérature [4].4 Pour fournir une formulation analytique du potentiel de diﬀu-
sion nous avons besoin de faire une hypothèse sur la façon dont la matière est déposée lors du
processus imaginaire d'accrétion de matière : nous faisons l'hypothèse que cette accrétion se
fait en accord de maille avec la matière sur laquelle se dépôt se produit. Nous appelons cette
hypothèse  hypothèse d'homoépitaxie . En considérant les notations de la Fig. (5.1), cette
2De façon exact, il faudrait prendre en compte le fait que la courbe isomatière passant par Mi n'est plus
parallèle à la droite (Mi−1,Mi+1). Cet eﬀet d'ordre deux est négligé et est discuté en ( A.2).
3Cet eﬀet est d'ordre un.




hypothèse nous conduit aux formulations suivantes des contributions capillaires et élastiques











[bg,i(ωi−1 + 2ωi) + bd,i(ωi+1 + 2ωi)] , (5.7)
où le volume atomique Ωi déﬁni au point Mi à l'(Annexe A) prend la forme :




























Fig. 5.1  Schéma pour le calcul du po-
tentiel au point Mi selon les Éqs (5.6)
et (5.7). bg,i (respectivement bd,i) est la
distance entre le point de gauche Mi−1
(resp. de droite Mi+1) et la projection
orthogonale du point Mi sur la droite
(Mi−1,Mi+1). θg,i et θd,i sont respec-








Mi+1Mi. Les énergies de surface γi sont
associées aux segments [Mi,Mi+1] tan-
dis que les états élastiques (ωi, εi) sont
calculés sur les points Mi.
5.2.2 Mise en oeuvre dans MoveFilm
L'évolution du ﬁlm 2D est décrite par une surface 1D, sur laquelle sont calculées les valeurs
des potentiels, ﬂux et incréments de matière. Néanmoins, pour résoudre le problème mécanique
et calculer les densités volumiques d'énergie élastiques ωi et les déformations εi, nous ne
pouvons plus nous contenter de la surface 1D et devons modéliser la structure 2D complète.
Comme illustré sur la Fig. (5.2), notre stratégie consiste au sein d'un pas de temps à calculer les
déplacements des points de la surface sousMoveFilm puis à résoudre le problème mécanique
avec cette nouvelle topologie de la surface. La résolution du problème mécanique se fait par
la technique des éléments ﬁnis sous le logiciel Cast3M développé au sein du CEA [53]. Au
sein d'un pas de temps, MoveFilm exporte donc les coordonnées des points de la surface
vers Cast3M qui, après résolution du problème élastique associé, renvoie les densités d'énergie
élastique ωi ainsi que les traces des états de déformations Tr[εi] calculées en chaque point Mi
de la surface.
5Voir l'Annexe A pour les détails de calcul.
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Étant donné que le problème mécanique résolu par Cast3M nécessite la résolution d'un
problème 2D alors que MoveFilm ne traite qu'un problème unidimensionnel, nous compre-
nons que chaque itération sous Cast3M soit beaucoup plus coûteuse en temps CPU qu'une
itération sous MoveFilm. Nous nous sommes donc ﬁxés un critère de rafraîchissement des
champs des grandeurs élastiques, basé sur une valeur critique d'un paramètre de distorsion des
triangles (Mi−1,Mi,Mi+1) combinant l'étirement horizontal et vertical de ces triangles.6 Les
champs des grandeurs élastiques ωi et Tr[εi] ne sont eﬀectivement rafraîchis que lorsque cette
valeur critique est dépassée en au moins un pointMi de la surface. Ce seuil a été déterminé de
manière a diminuer le temps de calcul machine tout en conservant une convergence numérique
satisfaisante. Nous gagnons ainsi un facteur 103 à 104 sur les temps de calcul.
Fig. 5.2  Schéma de l'algorithme mis en
place pour la simulation de l'évolution de
ﬁlms contraints.
5.2.3 Résolution du problème mécanique par Cast3M
De façon générale, trois éléments sont nécessaires à la résolution du problème mécanique :
la construction du maillage, les conditions aux limites et enﬁn les constantes matériaux et lois
de comportement.
(i) Construction du maillage
À partir des coordonnées des points de la surface transférées par MoveFilm, Cast3M
construit un maillage 2D du ﬁlm. Cette partie a demandé la mise en place de méthodes
de maillage particulières étant donné que les systèmes modélisés comportent une dimension
6De façon grossière, le critère de distorsion est dépassé lorsque la variation des longueurs li (distance
entre les points Mi−1 et Mi) ou li+1 (distance entre les points Mi et Mi+1) suivant x ou y est supérieure à





























d'épaisseur beaucoup plus importante que la dimension de largeur, alors que les codes de
résolutions mécaniques requièrent une distorsion réduite des éléments ﬁnis. De plus, il a fallu
trouver des méthodes automatiques de construction de maillage, valides quel que soit le stade
d'avancement des instabilités de surface, avec un maillage nécessairement ﬁn dans les zones
de forte densité d'énergie élastique. La méthode mise en place la plus adaptée est la suivante.
MoveFilm assure que le maillage de surface soit ﬁn dans les zones de contraintes élevées,
tandis que le maillage 2D construit par Cast3M est ﬁn dans les creux au niveau de la surface
et relâché au niveau des bosses et dans l'épaisseur du ﬁlm.
(ii) Conditions aux limites
Pour résoudre le problème mécanique, le chargement est appliqué par des déplacements
imposés aux limites de la boîte de simulation. Deux cas correspondant à des rigidités ﬁnies ou
inﬁnies ont été étudiés.
Pour simuler un substrat de rigidité ﬁnie, il aurait théoriquement fallu que le substrat soit
d'épaisseur inﬁnie. En pratique, un substrat dix fois plus épais que le ﬁlm a été simulé.7 Les
conditions aux limites avec un substrat de rigidité ﬁnie sont les suivantes. (i) Aucune condition
aux limites n'est imposée à la surface du ﬁlm, ce qui revient à une condition de surface libre.
(ii) Le long de l'interface inférieure du substrat, parallèle à (O, x), des conditions mixtes sont
imposées : le déplacement U interfacez selon (O, z), prend une valeur nulle (type Dirichlet) alors
que le déplacement parallèle à l'interface est imposé selon U interfacex = εint x ce qui correspond
à une condition de type Neumann puisque nous imposons la valeur du gradient du déplacement
c'estàdire la déformation à l'interface εint. (iii) Sur les bords verticaux nous imposons des
conditions de type Dirichlet en imposant un déplacement perpendiculaire à ces bords égal à
U bordz = εint xbord. Le déplacement colinéaire U
bord
z au bord est laissé libre et nous avons ainsi
aﬀaire à une condition globale sur chacun des bords de type encastré glissant. De la sorte, le
substrat présente initialement une déformation biaxiale εint répercutée sur l'interface entre le
substrat et le ﬁlm. Cette déformation est amenée à être modiﬁée au cours de la simulation
selon les interactions mécaniques avec le ﬁlm.
Dans le cas d'un substrat inﬁniment rigide, c'estàdire de module de Young inﬁni, le
modèle est simpliﬁé. En eﬀet, la déformation biaxiale εint est constante dans tout le substrat
et invariante dans le temps (indépendante de l'état du ﬁlm). Le substrat n'a alors pas besoin
d'être simulé et la condition (ii) précédemment détaillée est reportée à l'interface entre le ﬁlm
et le substrat. La déformation biaxiale à l'interface ﬁlm/substrat est alors constante tout au
long de la simulation et est égale à εint. Les conditions (i) et (iii) ne sont quant à elles pas
modiﬁées. Les conditions pour un substrat inﬁniment rigide sont illustrées sur la Fig. (5.3).
La troisième direction est simulée par une condition de déformations planes.
(iii) Constantes matériaux et lois de comportement
Tant que la capillarité était la seule cause de la diﬀusion de surface (Chap. 3), les équations
pouvaient être adimensionnalisées par un seul paramètre noté B (Éq. 3.9). En introduisant les
eﬀets de contraintes, il est nécessaire de dimensionner le poids de l'énergie élastique par rapport
au travail capillaire. Le système est donc rendu dimensionnel par l'utilisation des constantes
des matériaux que sont un module de Young Yf et une énergie de surface γ du silicium valant
7La valeur de dix a été déterminée après plusieurs essais. Un compromis, entre un temps de calculs réduit
et une précision suﬃsante, a dû être trouvé.
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Fig. 5.3  Schéma des conditions aux li-
mites imposées sur les déplacements sui-
vant x et z, à l'interface et sur les bords
de la boîte de simulation.
respectivement 170 GPa et 1 J·m−2 [5456]. Nous travaillons, au sein de Cast3M, avec un
système dimensionnel, tandis que l'échelle des temps est donnée par le coeﬃcient B dont la
valeur de 2 · 10−4 µm4·s−1 a été évaluée par des expériences (Annexe E).8
Des lois de comportements linéaires classiques de la mécanique du solide ont été utilisées,
avec un coeﬃcient de Poisson du ﬁlm de silicium νf de 0,28 [54].9
5.3 Validation du code
La validation du code numérique s'est faite par comparaison avec la théorie linéaire des
faibles perturbations (SPT) développée par Spencer [4]. La validité de la formulation du po-
tentiel de diﬀusion a été vériﬁée par des analyses statiques, alors que des analyses dynamiques
ont permis de valider l'intégralité des procédures numériques. Notre stratégie pour l'analyse
statique a été de perturber la surface d'un ﬁlm plan d'épaisseur h0 par une sinusoïde de lon-
gueur d'onde λ de faible amplitude par rapport à λ et à h0 tout en imposant au ﬁlm une
déformation εint. La stabilité de ce système a alors été déterminée en calculant le signe du
taux de croissance ν de cette perturbation à partir d'une seule itération. Ce problème élastique
de l'instabilité d'Asaro-Tiller-Grinfeld (ATG) [2, 3], a été étudié par Spencer [4] dans le cas
de ﬁlms inﬁnis d'épaisseurs ﬁnies sur un substrat. La Fig. (5.4) illustre la densité d'énergie
élastique sur un tel système. Nous voyons que la densité d'énergie élastique est maximale dans
les creux et minimale sur les sommets de la surface. En conséquence, la partie élastique du
potentiel génère un ﬂux des creux vers les sommets, ce qui a tendance à déstabiliser le ﬁlm.
Cette nature déstabilisante de l'élasticité est contrecarrée par la partie capillaire du poten-
tiel qui a tendance à lisser la surface. La prépondérance de l'un ou l'autre des phénomènes
détermine le domaine de stabilité du ﬁlm.
Spencer [4] a calculé le taux de croissance ν, en fonction des paramètres h0, εint, λ et des
constantes matériaux du ﬁlm et du substrat. La Fig. (5.5) présente les variations typiques de ν
en fonction de la longueur d'onde λ. Nous nous apercevons que ν est négatif en dessous d'une
valeur critique λc (prépondérance de l'eﬀet capillaire stabilisant) et positif au dessus (pré-
pondérance de l'eﬀet élastique déstabilisant). En conséquence, les perturbations de longueur
8Pour rester adimensionnel, il aurait fallu rajouter un paramètre, par exemple le rapport Ef/γ. Le poids
respectif des travaux élastiques et capillaire serait déterminé par ce paramètre alors que la correspondance
entre les échelles de temps et d'espace resterait déterminée par le paramètre B.
9Les coeﬃcients de Young et de Poisson du substrat seront explicités à la section ( 5.5.2).
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Fig. 5.4  Densité d'énergie élastique ω
dans un ﬁlm d'épaisseur moyenne 10 nm,
dont la surface est perturbée sinusoïda-
lement et où le substrat impose une dé-
formation biaxiale de 1 % à l'interface.
Les échelles d'espace ont été respectées.
d'onde λ inférieure à λc s'amenuisent dans le temps alors que celles pour lesquelles λ > λc sont
instables et croissent dans le temps. Notons la valeur particulière λm pour laquelle le taux de
croissance ν est maximum. La valeur de ν correspondant à λm sera notée νm. Nous verrons
que cette longueur d'onde est naturellement privilégiée par le système lors de son évolution
à partir d'un état localement faiblement perturbé et ce sans que cette longueur d'onde soit
initialement imposée au système.10
Fig. 5.5  Taux de croissance ν d'une
perturbation sinusoïdale de longueur
d'onde λ, calculée par le théorie des
faibles perturbations. ν est maximum
pour λm et nul pour λc.
Sur la Fig. (5.6), nous comparons les valeurs numériques de λc issues de notre analyse
statique (symboles) aux résultats analytiques obtenus par Spencer [4] (lignes continues) selon
l'hypothèse des faibles perturbations (SPT). Cette ﬁgure met en évidence le fait qu'il existe
une épaisseur critique hc en deçà de laquelle, pour une déformation εint donnée, le ﬁlm est
inconditionnellement stable, quelle que soit la longueur d'onde de la perturbation. Cette épais-
seur critique diminue lorsque la déformation εint augmente. Par exemple, un ﬁlm de silicium
déformé de 1 % présente une épaisseur critique hc = 6 nm. Cette observation est d'un intérêt
majeur pour les applications en microélectronique où les substrats contraints, par exemple des
substrats sSOI, sont utilisés pour augmenter la mobilité des porteurs de charges. Soulignons
que les domaines de stabilité des ﬁlms contraints ne dépendent pas, selon la théorie SPT, du
signe de la déformation.
10La valeur de λ privilégiée lors de la simulation sera notée λnw, alors que celle calculée par la théorie STP
est noté λm. De façon similaire, la valeur de ν privilégiée lors de la simulation sera notée νnw, alors que celle
calculée par la théorie STP est noté νm.
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Fig. 5.6  Traits pleins (théorie SPT)
et symboles pleins (simulations) : limites
des domaines de stabilité d'un ﬁlm ﬁn de
silicium sur un substrat inﬁniment rigide,
en fonction de l'épaisseur de ﬁlm h0, de
la longueur d'onde λ et de la valeur ab-
solue de la déformation biaxiale |εint|.
Traits pointillés et symboles creux : lon-
gueurs d'ondes privilégiées λm (traits) et
λnw (symboles) obtenues à partir d'une
analyse dynamique. Les symboles pro-
viennent de nos simulations tandis que
les traits viennent du modèle de Spen-
cer.
Sur la Fig. (5.6) ﬁgurent aussi les valeurs des longueurs d'ondes λnw naturellement sélec-
tionnées par le système, à comparer aux valeurs λm calculées par Spencer et qui correspondent
aux longueurs d'onde présentant le taux de croissance le plus élevé. Ces valeurs sont issues de
l'analyse dynamique qui sera détaillée à la section 5.4.
Les résultats de nos simulations, tant en régime statique que dynamique, sont en très bon
accord avec la théorie SPT, ce qui valide notre implémentation numérique et nous permet
d'élargir notre étude à la dynamique de l'évolution morphologique de ﬁlms minces en régime
non linéaire.
5.4 Dynamique d'évolution d'une perturbation locale
5.4.1 Méthode d'investigation
Il apparaît important de déterminer la longueur d'onde spontanément développée par un
ﬁlm mince contraint soumis à une perturbation. En imposant une perturbation sinusoïdale
de longueur d'onde quelconque, les conditions aux limites imposées sur les bords du domaine,
qu'elles soient de type Dirichlet ou Neumann, inﬂuent sur la réponse du système. Pour nous
aﬀranchir de cette inﬂuence, nous avons choisi d'étudier l'évolution d'une très faible pertur-
bation locale assimilée à une accrétion locale de matière. De façon concrète nous avons choisi
de ne perturber la surface plane qu'au point central de la surface discrétisée en lui imposant
une altitude h0 +∆h diﬀérente de l'ensemble des autres points, tous initialement à l'altitude
h0. La valeur de ∆h utilisée en pratique est typiquement de l'ordre de 10−3h0. Au fur et à
mesure que la perturbation croît latéralement, le domaine simulé est élargi pour s'aﬀranchir
des eﬀets de bords. Le mode développé, notée λnw, n'est ainsi pas perturbé par les conditions
aux limites tout en gardant un temps de calcul machine optimisé.
5.4.2 Résultats
Nous avons vu qu'un ﬁlm d'une épaisseur h0 donnée est stable pour des déformations
faibles (Fig. 5.6). Nous allons maintenant développer la dynamique d'une perturbation sur un
ﬁlm dont la déformation imposée εint conduit à un comportement sortant du domaine linéaire
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exploré précédemment. Nous distinguerons par la suite les déformations moyennes pour les-
quelles une instabilité pseudopériodique se développe avec des creux et des bosses symétriques
par rapport à l'épaisseur moyenne du ﬁlm, des déformations fortes pour lesquelles la symétrie
précédente n'est plus vériﬁée. Toutefois dans ces deux cas (moyenne et forte déformations)
la phénoménologie est la même : la perturbation initiale décroît et la surface oscille de façon
pseudopériodique à partir de ce défaut. La pseudopériode augmente dans le temps jusqu'à
sortir du domaine de stabilité et sélectionner une période notée λnw. L'évolution typique de
la pseudopériode est illustrée sur la Fig. (5.7) dans le cas d'une déformation εint de 1 %. La
longueur d'onde naturelle est sélectionnée en même temps que l'amplitude de la perturbation
croit exponentiellement dans le temps.
Fig. 5.7  Longueur d'onde λ moyen-
née sur 4,5 périodes mesurée au cours
du temps t, pour une épaisseur initiale de
h0 = 10 nm et une déformation biaxiale
imposée à l'interface de εint = 1 %. La
longueur d'onde développée se stabilise
sur la longueur d'onde intrinsèque λnw.
5.4.3 Analyse aux déformations moyennes et notion d'épaisseur résiduelle
La Fig. (5.8.a) illustre le proﬁl ondulé pour un ﬁlm de 10 nm d'épaisseur et une déformation
biaxiale à l'interface de 1 % (tension), sur un substrat inﬁniment rigide. Nous observons que le
proﬁl pseudosinusoïdal reste symétrique autour de l'épaisseur initiale. Comme nous pouvons
le constater sur la Fig. (5.8.b), l'amplitude de l'instabilité a(t) = (h0 − zmin(t))/h0 (où zmin
est le minimum en épaisseur du ﬁlm) suit dans un premier temps une loi exponentielle : a(t) =
a0 exp(νt), où a0 correspond à l'amplitude initiale juste avant la croissance exponentielle, et
où ν est le taux de croissance. Cette première phase est prévue par la théorie SPT et est
notée comme étant le régime I sur la Fig. (5.8.b). Toutefois, nous pouvons constater sur
cette même ﬁgure que le taux de croissance ν que nous tirons de nos résultats numériques,
dépend légèrement du signe de la déformation biaxiale imposée, ce qui n'est pas prédit par
la théorie. Cette diﬀérence avec la théorie SPT peut être attribuée à la faible dépendance du
volume atomique Ω = Ω0(1+Tr[ε]) en fonction de la perturbation εint. Une telle variation est
négligée dans la théorie SPT [4]. Grilhe [57] attribue cette dissymétrie entre l'état de tension
et de compression a l'eﬀet de la tension de surface, ce qui n'est pas le cas dans nos travaux où
la tension de surface est négligée ( 1.3.3).
Au bout d'un certain temps (11 et 15 ms respectivement pour les deux cas illustrés sur
la Fig. 5.8.b), l'amplitude de l'instabilité atteint une valeur maximale et l'instabilité ne se
développe plus que latéralement avec une vitesse d'expansion latérale constante illustrée par
les deux droites pointillées sur la Fig. (5.8.a). Dans ce second régime, noté II, nous dégageons
une épaisseur résiduelle notée hr (de 4 nm dans les deux cas illustrés sur la Fig. 5.8.b) qui
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Fig. 5.8  (a) Évolution du proﬁl de la surface d'un ﬁlm de 10 nm d'épaisseur pour une déformation biaxiale
de 1 % sur un substrat inﬁniment rigide. Les proﬁls ont été décalés en z pour plus de clarté. (b) Variation
de l'amplitude relative de la perturbation en fonction du temps pour une déformation biaxiale interfaciale
de εint = ±1 %. h0 correspond à l'épaisseur initiale du ﬁlm et zmin(t) à l'épaisseur minimale du proﬁl
de surface de (a). Régime I : croissance exponentielle de la perturbation avec un taux de croissance νnw.
Régime II : expansion latérale linéaire avec une épaisseur résiduelle hr.
correspond à l'épaisseur résiduelle entre l'interface avec le substrat et la surface libre du ﬁlm au
niveau des creux de l'instabilité développée. Nous dégageons également une vitesse d'expansion
latérale (de 75 µm·s−1 pour εint = 1 % et de 40 µm·s−1 pour εint = −1 %, avec, dans les deux,
cas h0 = 10 nm). De plus, la Fig. (5.8.b) montre que l'épaisseur résiduelle hr ne dépend pas du
signe de la déformation. Soulignons le fait qu'avec ce type de proﬁl, quand hr est faible, le ﬁlm
peut apparaître aggloméré par une analyse topologique (AFM) alors qu'une analyse chimique
(par exemple une analyse SIMS) mettrait en évidence la subsistance d'un ﬁlm continu de
silicium à la surface du substrat, comme dans le cas d'une couche de mouillage.
En régime II, les maxima de la densité d'énergie élastique ne correspondent plus aux creux
de la perturbation comme dans le cas des faibles perturbations, mais sont légèrement décalés.
Ceci est dû à l'interaction entre la surface libre et l'interface entre le ﬁlm et le substrat (où la
déformation εint est imposée). Pour illustrer cet eﬀet de décalage du maximum de la densité
d'énergie élastique, nous avons fait des calculs statiques sur une demipériode d'une surface
sinusoïdale pour plusieurs amplitudes a (Fig. 5.9). Nous observons que pour de fortes ampli-
tudes, le potentiel élastique et le potentiel total au creux de la perturbation correspondent à
des minima. En conséquence, un ﬂux est généré pour combler le creux. Pour plus de préci-
sions, les valeurs des potentiels (contributions capillaire, élastique et totale) au creux et au
sommet de la perturbation sinusoïdale imposée, ont été reportées sur la Fig. (5.10). Nous y
distinguons clairement que la contribution élastique du potentiel au creux passe par un maxi-
mum en fonction de l'amplitude a de la perturbation. Nous mettons donc en évidence une
amplitude particulière de l'instabilité en deçà de laquelle le creux est le lieu d'un maximum de
potentiel (d'où une ampliﬁcation de l'instabilité) et au dessus de laquelle le lieu du maximum
de potentiel n'est plus situé au niveau du creux du fait de la proximité du substrat rigide
(d'où un remplissage du creux). À cette amplitude particulière sur laquelle la perturbation se
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stabilise, correspond une épaisseur résiduelle hr comme mis en évidence sur la Fig. (5.8).
Fig. 5.9  Potentiel élastique µe´l (a) et
total µtot (b) en fonction de l'abscisse,
pour une perturbation sinusoïdale impo-
sée, d'amplitude a et de longueur d'onde
λ = λm = 87,3 nm pour une épaisseur
moyenne de h0 = 10 nm et une défor-
mation biaxiale imposée à l'interface de
εint = 1 %.
Fig. 5.10  Potentiels élastiques
(µe´l,creux et µe´l,sommet), capillaires
(µcap,creux et µcap,sommet) et totaux
(µtot,creux et µtot,sommet), respective-
ment au niveau du creux et du sommet
de la perturbation sinusoïdale imposée
de longueur d'onde λ = λm = 87,3
nm en fonction son amplitude a, pour
une épaisseur moyenne de h0 = 10 nm
et une déformation biaxiale imposée à
l'interface de εint = 1 %.
Comme nous pouvons le voir sur la Fig. (5.11), pour un ﬁlm de 10 nm d'épaisseur et une
déformation de εint = 1 % (correspondant au cas de la Fig. (5.8.a) à t = 15ms), la contribution
capillaire du potentiel de diﬀusion compense exactement la contribution élastique, au centre de
la perturbation. Le potentiel total est donc quasiment constant et est stabilisé à une valeur plus
faible qu'à l'état initial. En conséquence, plus aucun ﬂux n'est généré au centre de l'instabilité
et le ﬁlm présente un proﬁl stable avec une épaisseur résiduelle hr égale à 4 nm pour le cas d'un
ﬁlm de 10 nm d'épaisseur initiale soumis à une déformation biaxiale de 1 %. Nous mettons
donc en évidence un état stable où la surface n'est pas plane.
Une fois le proﬁl stabilisé sur l'épaisseur résiduelle hr, nous avons calculé (sur une période
où hr est atteint) que les modiﬁcations de contraintes du système (relaxation aux sommets
et concentration de contraintes aux creux) apportent une diminution d'énergie élastique de la
structure 2D de 3,4 % par rapport à l'état initial.11 Mais, étant donné que la longueur de la
11L'énergie élastique correspond au terme
∫
Ssyst
ωdS où Ssyst et ω sont respectivement la surface du système
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Fig. 5.11  Proﬁl de la surface (a),
potentiel de diﬀusion total µtot (b) et
contributions capillaire µcap et élastique
µe´l du potentiel (c) à 15 ms pour une
faible et locale perturbation initiale de la
surface d'un ﬁlm de silicium de 10 nm
d'épaisseur avec une déformation biaxiale
à l'interface de 1 % (tension).
surface libre augmente, la diminution totale d'énergie n'est que de 0,33 %.12 Deux conclusions
peuvent être tirées de ce constat : (i) la diminution d'énergie par relaxation élastique est
fortement compensée par l'augmentation de l'énergie capillaire (à 90 % dans la cas présenté ici),
c'estàdire l'augmentation de la longueur curviligne de la surface dans ce cas isotrope ; (ii)
la diminution d'énergie par relaxation élastique (et a fortiori la diminution totale d'énergie)
est relativement faible comparée à l'énergie emmagasinée dans le ﬁlm.
Il est intéressant de préciser que la longueur d'onde naturelle λnw, bien que correspon-
dant au mode ayant le taux de croissance ν le plus élevé, n'est pas nécessairement la plus
favorable énergétiquement. Pour appuyer ce propos, nous avons imposé au système une per-
turbation de longueur d'onde λpert, en spéciﬁant des conditions de périodicité sur les bords
du domaine pour maintenir numériquement cette longueur d'onde. Le système est alors laissé
libre d'évoluer par diﬀusion de surface jusqu'à son état d'équilibre. Dans cet état d'équilibre,
nous avons calculé l'énergie globale Etot,stab du système en fonction de λpert. Comme l'illustre
la Fig. (5.12), Etot,stab décroit quasilinéairement quand λpert augmente jusqu'à une longueur
d'onde supérieure à λnw correspondant à la longueur d'onde pour laquelle le ﬁlm se fragmente
totalement (hr = 0). De cette analyse nous concluons que l'état de plus faible énergie n'est
pas le système développant λnw (≡ λm) mais l'état totalement fragmenté du ﬁlm pour lequel
hr = 0. Toutefois, l'évolution dynamique du système libre (non contraint par des conditions de
périodicité sur les bords du domaine) ne permet pas d'atteindre cet état puisque la longueur
d'onde présentant la plus forte vitesse de croissance se développe au détriment de la longueur
et la densité d'énergie élastique.
12L'énergie totale comprend l'énergie élastique de la structure 2D
∫
Ssyst
ωdS ainsi que l'énergie de la surface∫
`syst
γd` où `syst et γ sont respectivement la longueur du système et l'énergie de la surface.
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d'onde conduisant à la plus faible énergie du système.
Fig. 5.12  Épaisseur résiduelle relative
hr/h0, potentiel total de la surface sta-
bilisée µtot,stab et énergie totale d'une
demipériode du ﬁlm Etot,stab en fonc-
tion de la période imposée λpert de la
perturbation. La perturbation initiale im-
posée est simulée jusqu'à stabilisation
vers l'état d'équilibre qui peut être une
surface plane (hr = h0), une surface per-
turbée (0 < hr < h0), ou la fragmenta-
tion du ﬁlm (hr = 0), en fonction de la
période λpert de la perturbation.
5.4.4 Inﬂuence de la déformation
La Fig. (5.13.a) montre l'évolution du proﬁl de la surface pour un ﬁlm d'épaisseur initiale
h0 = 10 nm comme à la section précédente mais avec cette fois une déformation biaxiale
imposée à l'interface de εint = 2 %. On s'aperçoit que les proﬁls sont très rapidement asymé-
triques par rapport à l'épaisseur initiale et présentent des minima profonds et très anguleux.
Les déformations au fond des sillons atteignent alors 4 à 5 %, les densités d'énergies sont
alors très importantes, comme nous pouvons le voir sur la Fig. (5.14) où nous illustrons le fait
que les densités d'énergie élastique sont très élevées dans les creux les plus profonds. Dans ce
cas, le régime de croissance exponentielle de l'amplitude (régime I) laisse place au régime de
croissance surexponentielle indexé  III  sur la Fig. (5.13.b).
Ce type de proﬁl engendre des problèmes numériques délicats. En eﬀet, les fonds des
sillons subissant les plus grands mouvements de matière doivent être maillés de plus en plus
ﬁnement au fur et à mesure que la courbure et la densité d'énergie augmentent. La gestion
du maillage sous Cast3M devient alors cruciale pour que le temps de calcul reste acceptable.
Il nous faut souligner ici que les valeurs des déformations atteintes peuvent remettre en cause
l'utilisation d'un modèle élastique linéaire. En eﬀet, ces lieux de fortes déformations et donc de
concentration de contraintes peuvent être des lieux de rupture et donc relever de la mécanique
de la rupture, ou être le lieu d'émission de dislocations. Dans la suite, nous conserverons
néanmoins le modèle élastique linéaire pour explorer une large gamme de déformations.
Nous avons comparé, dans une large gamme de déformations imposées à l'interface, la
longueur d'onde naturelle développée par le système (λnw) à la valeur théorique prévue par la
théorie SPT (λm). Comme illustré sur la Fig. (5.15.a), ces deux valeurs sont en très bon accord
et les taux de croissance des instabilités simulées (νnw) sont euxmêmes en bon accord avec
la théorie SPT (νm). νnw suit une loi puissance en fonction de εint avec un exposant proche
de 8 pour les déformations élevées, en accord avec la théorie SPT (Fig. 5.15.b).
Toutefois, aux faibles déformations, lorsque la déformation imposée est proche de la valeur
critique εc en deçà de laquelle le ﬁlm est stable, νnw s'écarte sensiblement de la valeur théo-
rique. Quand εint diminue pour atteindre la valeur critique εc, ν chute vers une valeur nulle
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Fig. 5.13  (a) Évolution du proﬁl de la surface d'un ﬁlm de 10 nm d'épaisseur pour une déformation
biaxiale de 2 % sur un substrat inﬁniment rigide. Les proﬁls ont été décalés en z pour plus de clarté. (b)
Variation de l'amplitude relative de la perturbation en fonction du temps pour une déformation biaxiale
interfaciale de εint = ±2%. h0 correspond à l'épaisseur initiale du ﬁlm et zmin(t) à l'épaisseur minimale du
proﬁl de surface de (a). Régime I : croissance exponentielle de la perturbation avec un taux de croissance
νnw. Régime III : croissance surexponentielle.
Fig. 5.14  Densité d'énergie élastique ω dans un ﬁlm d'épaisseur initiale 10 nm, dont la surface a initiale-
ment été perturbée localement et faiblement au centre du motif et où le substrat impose une déformation
biaxiale de 2 % à l'interface. Les énergies des creux et bosses principaux sont indiquées.
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(Fig. 5.15.b). Pour εint < εc, ν devient négatif et la perturbation ne croît pas ; le ﬁlm plan
est donc stable. En s'approchant de la déformation critique εc, la vitesse d'expansion latérale
reste du même ordre de grandeur, alors que la vitesse de croissance verticale diminue. Ainsi,
pour des εint légèrement supérieures à εc, l'expansion latérale ﬁge plus rapidement la longueur
d'onde λnw qui peut être diﬀérente de λm. Comme une faible variation sur la longueur d'onde
développée engendre une forte variation sur le taux de croissance, l'écart entre νnw de la per-
turbation simulée à partir de la faible perturbation locale et νm calculée par Spencer devient
important quand εint approche εc.13
Fig. 5.15  (a) Longueur d'onde sponta-
née λm développée à partir d'une surface
initiale faiblement perturbée localement
et (b) taux de croissance ν en fonction
de la déformation biaxiale interfaciale im-
posée εint. λnw est comparée à la lon-
gueur d'onde de croissance la plus rapide
λm et à la limite λc entre les domaines
stables et instables (prédite par la théorie
SPT [4] et simulée).
5.5 Inﬂuence de l'épaisseur du ﬁlm et de la rigidité du substrat
Après avoir étudié les schémas dynamiques d'une perturbation locale, nous allons nous
pencher sur les inﬂuences de l'épaisseur initiale h0 du ﬁlm et de la rigidité du substrat.
5.5.1 Inﬂuence de l'épaisseur initiale h0 du ﬁlm
La Fig. (5.16) montre, pour une déformation εint de 1 % et un substrat inﬁniment rigide,
l'inﬂuence de l'épaisseur initiale h0 du ﬁlm sur (i) la longueur d'onde intrinsèque λnw, (ii)
le taux de croissance νnw de développement de la perturbation et (iii) l'épaisseur résiduelle
hr. Nous observons que la longueur d'onde λnw sélectionnée par le système est proche de la
longueur d'onde λm pour laquelle le taux de croissance est maximum (νm). L'écart maximum
entre ces deux valeurs est de l'ordre de 9 %. De plus nous retrouvons bien un comportement
asymptotique lorsque h0 tend vers l'inﬁni : dans ce cas le ﬁlm peut être assimilé à un substrat
semiinﬁni sans qu'il subisse l'inﬂuence du substrat et le taux de croissance tend vers une
valeur asymptotique égale à 69,3 nm selon la théorie SPT pour un ﬁlm dont la déformation à
l'interface est de 1 %.
Des diﬀérences entre les taux de croissance calculés par la théorie SPT (νm) et obtenus par
simulation (νnw) sont observées. Elles peuvent en partie être expliquées en remarquant que νnw
13Étant donné que νm est le maximum calculé du taux de croissance, la valeur de νnw est inévitablement
plus faible que νm.
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Fig. 5.16  Inﬂuence de l'épaisseur ini-
tiale h0 sur le taux de croissance νnw, la
longueur d'onde naturelle λnw et l'épais-
seur résiduelle hr. λnw et νnw sont com-
parées aux valeurs données par la théo-
rie de Spencer (λm et νm en symboles
creux).
ne peut être extrait que dans le régime exponentiel (régime I), alors que la longueur d'onde
λnw n'est toujours pas exactement sélectionnée.14 De plus, comme la vitesse de croissance
d'un mode donné est très dépendante de sa longueur d'onde, la diﬀérence entre λnw et λm est
suﬃsante pour générer un fort décalage de νnw par rapport à νm. Néanmoins, la tendance sur
l'évolution de ν est identique dans les deux cas : ν augmente avec h0 et atteint une valeur nulle
pour l'épaisseur critique hc, de sorte que la perturbation ne croît plus en dessous de hr, le ﬁlm
devient donc stable. Quand h0 tend vers l'inﬁni, l'inﬂuence du substrat devient négligeable
et νm atteint une valeur asymptotique. Enﬁn, hr augmente avec l'épaisseur h0, ce qui montre
que le substrat reste inﬂuent même pour h0 = 30 nm.
5.5.2 Inﬂuence de la rigidité du substrat
Jusqu'à présent, le substrat était considéré comme inﬁniment rigide. Nous savons depuis
Spencer [4], que la présence d'un substrat non inﬁniment rigide modiﬁe la stabilité des ﬁlms
reposant sur ces substrats. La Fig. (5.17) montre comment un substrat de SiO2 modiﬁe les
domaines de stabilité d'un ﬁlm de Si, par rapport à un substrat inﬁniment rigide (Fig. 5.6).
Nous nous apercevons que la notion d'épaisseur critique hc, en dessous de laquelle le ﬁlm de
déformation donnée est inconditionnellement stable, n'existe plus. En d'autres termes, quelles
que soient l'épaisseur et la déformation du ﬁlm, il existe toujours une gamme de longueurs
d'ondes instables.
Le paramètre mécanique important à considérer est la rigidité relative du ﬁlm par rapport




· 1 + νs
1 + νf
(5.9)
où Yf , Ys, νf et νs sont respectivement les modules de Young et de Poisson du ﬁlm (indice f)
et du substrat (indice s). Tout en gardant les constantes matériaux du silicium pour le ﬁlm,
nous avons choisi de simuler le substrat avec le même coeﬃcient de Poisson et de faire varier
14Pour s'en rendre compte, nous pouvons par exemple établir une correspondance entre l'étendue du régime
I de la Fig. (5.8.b) et le temps de stabilisation de la longueur d'onde λnw sur la Fig. (5.7). λnw est sélectionnée
vers 12 ms alors que le régime I prend ﬁn.
72
5.5. Inﬂuence de l'épaisseur du ﬁlm et de la rigidité du substrat
Fig. 5.17  Domaines de stabilité
d'un ﬁlm ﬁn de silicium sur SiO2. Les
constantes matériaux du SiO2 utilisées
sont : Ys = 70 GPa et νs = 0,18, ce
qui correspond à ρ = 2,24 (rigidité du
Si par rapport au SiO2). Pour compa-
raison, les courbes correspondant à une
rigidité inﬁnie du substrat provenant de
la Fig. (5.6) ont été superposées. Les
traits pointillés correspondant aux lon-
gueurs d'ondes privilégiées λm ne sont
pas représentées par souci de lisibilité
mais peuvent être imaginées par trans-
lation d'un facteur proche de 4/3 vers
les grandes longueurs d'ondes.
son module de Young (excepté pour la Fig. (5.17), où les constantes matériaux du substrat
correspondent à celles du SiO2). Les résultats seront donnés en fonction du coeﬃcient de
rigidité relative ρ.
Par la même méthode que précédemment, nous avons simulé le développement d'une per-
turbation assimilée à une accrétion locale de matière. L'analyse des proﬁls au cours du temps
révèle que, pour la gamme de rigidités simulées (entre 0 et 4), une longueur d'onde intrinsèque
λnw est favorisée, comme pour un substrat inﬁniment rigide (ρ = 0). λnw est très légèrement
supérieure à la longueur d'onde λm (Fig. 5.18).
Fig. 5.18  Inﬂuence de la rigidité re-
lative ρ du ﬁlm par rapport au substrat,
sur le taux de croissance νnw, la longueur
d'onde naturelle λnw et l'épaisseur rési-
duelle hr. λnw et νnw sont comparés aux
valeurs données par la théorie de Spencer
(λm et νm en symboles creux).
L'amplitude de la perturbation peut ou non se stabiliser sur une épaisseur résiduelle hr.
En eﬀet, hr diminue par augmentation de ρ, jusqu'à devenir nulle pour une valeur critique de
la rigidité relative, que nous noterons ρc (Fig. 5.18). La valeur de ρc = 0,5 a été déterminée
pour une épaisseur initiale du ﬁlm de h0 = 10 nm, déformé initialement de 1 %. La Fig. (5.19)
permet de se rendre compte de l'évolution du minimum en épaisseur zmin évoluant suivant
un taux de croissance νnw (pente en échelle semilogarithmique) et se stabilisant sur hr pour
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les faibles valeurs de ρ. Pour les valeurs élevées de ρ, le substrat n'est plus assez rigide pour
empêcher l'instabilité de se développer jusqu'à l'interface entre le ﬁlm et le substrat. Lorsque
l'instabilité atteint l'interface, le ﬁlm se fragmente et des agglomérats indépendants espacés
de λnw se forment.
Fig. 5.19  Évolution dans le temps de l'amplitude relative de la perturbation pour diﬀérentes rigidités
relatives ρ, en échelle linéaire (a) et semilogarithmique (b).
Conclusion
Dans ce chapitre, nous avons étudié l'évolution de ﬁlms inﬁnis et contraints par une défor-
mation biaxiale imposée à l'interface εint. Nos résultats de simulations, tant statiques (pour
déterminer les domaines de stabilité des ﬁlms) que dynamiques (pour déterminer les modes de
croissances intrinsèques), sont en très bon accord avec la théorie des faibles perturbations de
Spencer [4] relative à l'instabilité d'AsaroTillerGrinfeld [2, 3]. Ce constat valide notre outil
de simulation MoveFilm élargi aux ﬁlms contraints et couplé avec le code d'éléments ﬁnis
Cast3M.
Nous avons alors étendu notre domaine d'investigation aux fortes perturbations et étudié
les eﬀets dynamiques nonlinéaires. Pour cela, nous avons étudié l'évolution d'une perturba-
tion assimilée à une accrétion locale de matière. Une perturbation pseudopériodique λnw,
intrinsèque au système, se développe. Ce mode est en bon accord avec le mode possédant le
taux de croissance le plus élevé prévu par Spencer. Pour un substrat rigide, nous avons mis en
évidence l'existence d'une épaisseur résiduelle hr vers laquelle tend l'instabilité. Dans cet état
stable, le ﬁlm n'est pas dans l'état correspondant au minimum absolu d'énergie du système qui
est l'état totalement aggloméré. Toutefois cet état de plus faible énergie ne peut être atteint
par l'évolution dynamique du système qui sélectionne naturellement le mode de plus fort taux
de croissance. Nous avons également calculé que le passage de l'état initial (ﬁlm plan) à l'état
stable (présentant une épaisseur résiduelle hr), permet une relaxation élastique de seulement
quelques pourcents de l'énergie élastique emmagasinée, et que cette perte d'énergie élastique
est quasiment compensée par l'augmentation de l'énergie capillaire.
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5.5. Inﬂuence de l'épaisseur du ﬁlm et de la rigidité du substrat
Enﬁn, nous avons étudié l'inﬂuence des diﬀérents paramètres que sont : (i) la déformation
imposée εint, (ii) l'épaisseur du ﬁlm h0 et (iii) la rigidité du substrat. Nous pouvons résumer
les résultats de la façon suivante :
(i) Le ﬁlm plan est stable pour de faibles déformations, alors que l'état stable pour des dé-
formations moyennes d'un ﬁlm sur un substrat inﬁniment rigide est un proﬁl périodique
avec une épaisseur résiduelle hr. Les proﬁls pour des fortes déformations présentent des
sillons abrupts avec une courbure et une concentration d'énergie élastique très impor-
tantes.
(ii) Le taux de croissance νnw, ainsi que l'épaisseur résiduelle hr, augmentent avec l'épaisseur
initiale du ﬁlm h0. En dessous d'une valeur critique d'épaisseur initiale du ﬁlm hc, νnw
est négatif, l'instabilité ne croît pas et le ﬁlm plan est donc stable.
(iii) Quand la rigidité relative ρ du ﬁlm par rapport au substrat augmente, νnw augmente
et hr diminue jusqu'à s'annuler pour une valeur critique ρc de la rigidité relative. Au-
delà de cette valeur (i.e. pour un substrat mou), l'état d'équilibre correspond à un ﬁlm
totalement aggloméré présentant des agglomérats distants de λnw.
En résumé, l'analyse des eﬀets nonlinéaires des ﬁlms contraints passe par la notion d'épais-
seur résiduelle hr qui nous permet de déterminer trois domaines, avec comme états d'équilibre :
un état où le ﬁlm plan est stable, un état pour lequel le ﬁlm développe en surface une insta-
bilité de longueur d'onde λnw et d'amplitude h0 − hr et enﬁn un état totalement aggloméré
pour lequel les agglomérats sont distants de λnw.
Technologiquement, pour augmenter la stabilité d'un ﬁlm plan de contrainte donnée, il
est nécessaire de diminuer son épaisseur et/ou d'augmenter la rigidité du substrat sur lequel
le ﬁlm repose. Ces conclusions peuvent permettre de donner des conseils pour la fabrication
et l'intégration de substrats de type sSOI tels que commercialisés par SOITEC. Il nous faut
souligner que l'une des tendances technologiques est de réduire l'épaisseur de la couche de SiO2
sur laquelle repose le ﬁlm de silicium. En deçà d'une certaine épaisseur de SiO2 ces conclusions
devront être reprises pour prendre en compte le rôle élastique du substrat de silicium sur lequel
le ﬁlm et l'oxyde enterré reposent.
La prise en compte des eﬀets de l'élasticité ayant été validée, tant en régime statique que




Simulation du démouillage des motifs
ﬁns contraints
Introduction
Le chapitre précédent nous a permis d'introduire les instabilités de surfaces propres aux
eﬀets élastiques. Dans ce chapitre, nous allons étudier le démouillage de motifs contraints. Cela
rajoute, par rapport au chapitre précédent, la problématique du traitement élastique du point
triple qui constitue une diﬃculté majeure. En eﬀet, théoriquement, la déformation, et donc
la densité d'énergie élastique, peuvent tendre vers l'inﬁni en se rapprochant du point triple.1
Comment donc déﬁnir la contribution élastique du potentiel au point triple ? C'est la question
à laquelle nous allons tenter de répondre dans ce chapitre. Étant donné que le point triple
conditionne la dynamique du démouillage de ﬁlms non contraints (Chap. 3), nous ne pouvons a
priori pas nous contenter d'une solution grossière dans le cas de ﬁlms contraints. Pour dénouer
cette problématique, nous emprunterons le formalisme de la mécanique de la rupture. Nous
verrons que celuici nous permet de déterminer un potentiel sur le point triple. Ensuite, nous
proposerons plusieurs méthodes de résolution numérique. Enﬁn, nous détaillerons les résultats
obtenus par un traitement simpliﬁé.
6.1 Gestion de la ligne triple
Les calculs permettant de déterminer le potentiel au point triple sont découpés en deux
parties. Tout d'abord, nous cherchons les champs de déplacement au voisinage du point triple
( 6.1.1, Annexe G), puis ces champs de déplacement nous permettent de déterminer la contri-
bution élastique du potentiel de diﬀusion au point triple ( 6.1.2, Annexe H). Les détails des
calculs sont reportés en annexes, nous ne donnons ici que les hypothèses nécessaires, puis
succinctement le déroulement de la méthodologie mise en ÷uvre pour résoudre les équations
de la mécanique des solides appliquées à notre système. En revanche, nous nous attarderons
sur les solutions qui en découlent.
1Néanmoins, nous verrons que l'énergie élastique, déﬁnie comme l'intégrale sur l'espace de la densité d'éner-
gie élastique, est ﬁnie, ce qui reste physiquement acceptable.
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6.1.1 Modélisation du champ de contrainte par la mécanique de la rupture
(i) Hypothèses
Dans l'analyse qui suit, nous nous placerons dans un repère cylindrique (r, θ) centré sur
le point triple en r = 0. Comme dans les chapitres précédents, α est l'angle au point triple,
ouverture du ﬁlm entre l'interface avec le substrat et la surface libre avec le gaz (Fig. 6.1).
L'équation de base à résoudre est l'équation fondamentale de la mécanique (équilibre des
forces, Éq. 6.1) à laquelle nous devons associer une loi de comportement (Éq. 6.2) qui, comme






σ = λf · Tr
(
ε
) · I + 2µf · ε (6.2)
où λf et µf sont les coeﬃcients de Lamé du ﬁlm. De plus, les conditions aux limites sont
une condition de type  surface libre  à l'interface entre le ﬁlm et l'atmosphère environnante
(σ · n = ~0, où n est la normale à la surface2) et une condition de type déformation imposée
εint à l'interface entre le ﬁlm et son substrat, comme détaillé au chapitre précédent et illustré
par la Fig. (6.1).
Fig. 6.1  Schéma de la géomé-
trie proche du point triple.
(ii) Méthodologie de résolution
Nous cherchons à déterminer les déplacements solutions de l'Éq. (6.1) étant donnée la
loi de comportement (Éq. 6.2). En exprimant les formes des déplacements U(r, θ) par des
fonctions séparables des composantes r et θ, nous pouvons combiner les deux équations de
bases énoncées cidessus nous amenant à deux équations diﬀérentielles couplées. Ces équations
diﬀérentielles sont résolues en tenant compte des conditions aux limites.
2Ceci n'est vrai qu'en considérant des contraintes σs et rigidité Cs de surface du ﬁlm nulles et en considérant
une pression nulle du gaz environnant.
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(iii) Solution du champ de déplacement par la mécanique de la rupture
En supposant que les variables r et θ soient séparables, nous pouvons montrer (Annexe G)
que les déplacements peuvent s'écrire sous la forme d'une décomposition en série comme suit :3





où les ki sont les facteurs d'intensités généralisés des modes i, et les ζi sont les exposants de
singularité.4 Les fonctions u1(θ) et ui(θ) ne dépendent pas du chargement εint mais seulement
de θ, de la géométrie locale, c'est-à-dire de α, et des propriétés élastiques des matériaux. Dans le
cas d'un substrat inﬁniment rigide, ces fonctions ne dépendent en fait que d'un seul coeﬃcient
matériau : le coeﬃcient de Poisson du ﬁlm νf . La fonction u1(θ) a été calculée analytiquement
(Annexe G), tandis que les fonctions ui(θ) sont complètement déterminées par la connaissance
des ζi (Annexe G) qui sont ellesmêmes solutions de l'équation transcendantale suivante :
sin2(ζα) =
−4 (νf − 1)2 + ζ2 sin2(α)
−3 + 4 νf (6.4)
Cette équation transcendantale a été résolue numériquement et les solutions sont présentées
sur la Fig. (6.2). En fonction de α/pi, nous avons les deux cas de ﬁgure suivants :
 Soit ζ < 1. Dans ce cas, la solution est singulière puisque les déformations en résultant
divergent lorsque r tend vers 0.
 Soit ζ > 1. Dans ce cas, la solution est régulière puisque les déformations tendent vers
0 sur la singularité.5
Les domaines d'existence des modes singuliers (ζi < 1) sont schématisés sur la Fig. (6.3)
dans l'espace (α, νf ).6 Á ces modes singuliers, il faut rajouter le mode d'ordre 1 (ζ1 = 1) qui
est régulier et toujours présent. Dans les zones où il n'existe pas de mode singulier, le mode
d'ordre 1 est le mode prépondérant quand r tend vers 0.
Au contraire des exposants de singularités ζi, les facteurs d'intensités ki dépendent de la
géométrie complète et des conditions de chargement (εint) et peuvent être déterminés par la
connaissance de la solution complète U(r, θ) (Éq. 6.3) loin du point triple [58] (Annexe G).
Cette solution U(r, θ) loin du point triple peut par exemple être fournie grâce à un code
d'élément ﬁni.
6.1.2 Calcul de la contribution élastique du potentiel sur la ligne triple
La contribution élastique du potentiel sur la ligne triple µe´l,0 peut être calculée en évaluant
la variation d'énergie élastique suite à un déplacement inﬁnitésimal du point triple, méthode
déjà utilisée pour le calcul de la contribution capillaire. Cette variation d'énergie peut elle
même être évaluée par la connaissance des déplacements donnés par l'Éq. (6.3). Les détails des
3La forme de la solution s'apparente à un développement limité en r proche de la singularité en r = 0. Le
problème mécanique peut être vu comme un problème matriciel dont les solutions sont les valeurs propres ζi
et les vecteurs propres ui(θ).
4Les facteurs ki peuvent être vus en quelque sorte comme la quantité de représentation du mode d'ordre i
d'expression rζiui(θ).
5Nous pouvons facilement montrer que les courbes solutions de l'équation transcendantale (Fig. 6.2) coupent




6Les modes réguliers tels que ζi > 1, étant négligeables par rapport aux solutions telles que ζi ≤ 1 quand
r → 0, ils ne sont pas considérés pour notre problème physique.
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Fig. 6.2  Solutions de l'équation trans-
cendantale (Éq. 6.4).
Fig. 6.3  Nombre de modes singuliers
du déplacement solution de l'Éq. (6.4)
en fonction de l'ouverture α et du co-
eﬃcient de Poisson νf . Á ces solutions
singulières, il faut rajouter la solution ré-
gulière correspondant à ζ = 1.
calculs sont donnés en Annexe H et conduisent à la formulation suivante du potentiel élastique
































− ζi + ζj
tanα








où `0 est la longueur du premier élément (entre le point triple M0 et le point adjacent M1),
où Ω0 est le volume atomique que l'on peut déﬁnir sur le point triple (Annexe H), où Ee´l,ij a
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la dimension d'une énergie et prend la forme :7





et où fij et Ξij ne sont fonctions que de α (Annexe H) et dont les expressions dépendent des
déplacements solutions du problème mécanique proche du point triple. Le volume atomique
Ω0 dans l'expression de µe´l,0 dépend également des solutions mécaniques proches du point
triple (Annexe H) et tend vers le volume atomique non déformé Ω0 quand `0 tend vers 0.
Une conclusion essentielle de l'expression de la contribution élastique du potentiel sur la
ligne triple (Éq. 6.5) porte sur la dépendance de µe´l,0 avec `0. En eﬀet, nous pouvons montrer






0 [Cte1 ln(`0) + Cte2] , (6.7)
où Cte1 et Cte2 sont indépendants de `0.8 Étant donné que µcap,0 ∝ `−10 et que les ζi sont
strictement supérieurs à 0,5, un passage à la limite de µe´l,0/µcap,0 pour `0 tendant vers 0
permet de se rendre compte que la contribution élastique du potentiel sur la ligne triple
est négligeable par rapport à la contribution capillaire. L'angle d'équilibre de la ligne triple
αy, donné par l'équation de Young, n'est donc pas modiﬁé par la contrainte du ﬁlm. Cette
conclusion est en accord avec l'analyse de Srolovitz [59].9
Bien que la contribution élastique au potentiel sur le point triple puisse être théoriquement
calculée, son implémentation n'est pas aisée. En eﬀet, nous nous apercevons (Annexe G) que la
détermination des déplacements proches de la ligne triple nécessite la connaissance des facteurs
ki qui ne peuvent être déterminés que par une résolution mécanique de la structure complète.
Ceci ne pose pas de souci majeur étant donné qu'un calcul mécanique est déjà nécessaire
pour calculer les contributions élastiques des points hors point triple (Chap. 5). Toutefois,
le calcul du potentiel sur la ligne triple (Éq. 6.5 et Annexe H) fait également intervenir la
variation de ki par rapport à α. La détermination complète du potentiel ne peut donc se faire
au mieux qu'après une diﬀérence de deux valeurs de ki,10 et donc de deux calculs mécaniques
de la structure complète. Sans parler des problèmes numériques engendrés par le calcul de
la diﬀérence de deux nombres quasiment égaux, la résolution du problème mécanique est la
partie la plus consommatrice de temps de calculs machine. Le calcul rigoureux du potentiel
au point triple est donc un calcul coûteux, incompatible avec les moyens alloués pendant ce
travail de thèse. De plus, négliger les variations de ki dans le calcul du potentiel est hautement
contestable, car ceci reviendrait à négliger la variation de la contribution des diﬀérents modes
(δki) par rapport à la variation de ces modes (δ(r
ζ
i ui)).
Cependant, l'implémentation ainsi que le temps de calculs du potentiel, par la tabulation,
en fonction de α et νf , des fonctions u1 et ui de l'Éq. (6.3), en passant par une résolution
approchée de l'équation transcendantale (Éq. 6.4) pourrait être envisagée. Néanmoins, la lour-
deur de détermination de la variation de ki par rapport à α subsiste. Il apparaît délicat de
s'en aﬀranchir en utilisant la mécanique de la rupture. C'est pourquoi, nous proposons des
méthodes simpliﬁées, ne faisant pas directement appel à la mécanique de la rupture.
7Dans le cas où i = j, Ee´l,ij est l'énergie du mode correspondant. Dans le cas où i 6= j, Ee´l,ij correspond à
l'énergie de couplage entre les modes i et j.
8Cte1 et Cte2 ne sont indépendants de `0 qu'en négligeant la dépendance de Ω0 en `0.
9Cette conclusion est à relativiser si l'on conçoit que l'énergie de surface dépend de la déformation.
10ki(α+ dα) et ki(α) pour calculer de façon approchée ∂ki/∂α.
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6.1.3 Propositions de méthodologies d'implémentation
Nous proposons trois méthodes pour nous aﬀranchir des calculs empruntés à la mécanique
de la rupture. Toutes trois sont basées sur le constat que la contribution élastique du po-
tentiel au point triple est théoriquement négligeable par rapport à la contribution capillaire
(Annexe H), de telle sorte que l'angle d'équilibre au point triple αy calculé par Young dans le
cas capillaire, ne soit pas modiﬁé par la contrainte.
La première méthode, la plus intuitive, consiste à aﬃner suﬃsamment le maillage proche
du point triple, tout en gardant un calcul des contributions capillaire µcap,0 et élastique µe´l,0
du potentiel au point triple similaire aux potentiels calculés hors point triple (Annexes A
et B) :































où ω0 et ω1 sont respectivement les densités d'énergie élastique calculées au point triple M0









traces des déformations enM0 etM1. Dans la pratique, il faut que le maillage proche de la ligne
triple soit extrêmement ﬁn pour que l'angle au point triple α soit proche de l'angle d'équilibre
αy. Pour s'en rendre compte, nous proposons une analyse statique. En admettant une erreur
admissible sur l'angle au point triple, nous avons calculé le rapport des contributions capillaire
et élastique en fonction du maillage proche du point triple (Fig. 6.4, première méthode). Nous
nous apercevons que pour une erreur admissible de 10sur l'angle au point triple, il faut que
le premier élément sur la ligne triple soit au moins mille fois inférieur à l'épaisseur du ﬁlm
pour que la contribution élastique du ﬂux soit moitié moindre que la contribution capillaire.
En extrapolant, il faut que le premier élément sur la ligne triple soit entre 104 et 105 fois plus
faible que l'épaisseur du ﬁlm pour que la contribution élastique soit inférieure de 10 % à la
contribution capillaire sur le point triple.11 Un tel maillage a un coût inadmissible en terme
de temps de calculs, au regard de la précision médiocre que l'on peut atteindre.12,13 Cette
méthode a donc été abandonnée.14
La seconde méthode est la suivante : étant donné que théoriquement, la contribution
élastique du ﬂux sortant du point triple est négligeable par rapport à la contribution capillaire,
nous proposons de la prendre comme nulle. Pour cela, il suﬃt de forcer la contribution élastique
11L'équilibre étant donné par l'annulation du ﬂux, l'erreur sur l'angle d'équilibre est évaluée en comparant
les contributions du ﬂux sortant du point triple et non en comparant les contributions du potentiel au point
triple.
12La ﬁnesse du maillage détermine le compromis entre précision et temps de calculs.
13Nous rappelons que diminuer par deux le maillage engendre, pour des questions de stabilités numériques,
une diminution du pas de temps d'un facteur 24 et chaque itération prend entre un et deux fois plus de temps,
soit une augmentation d'un facteur 16 à 32 du temps de calculs.
14Nous noterons en outre que plus l'angle au point triple se rapproche de l'angle d'équilibre, plus la contri-
bution capillaire du ﬂux est faible (Diﬀérence entre les courbes δαerr = 5et 10sur la Fig. 6.4). Il faut donc
aﬃner le maillage sur le point triple pour conserver un faible rapport J0,e´l/J0,cap (contribution élastique sur
contribution capillaire du ﬂux sortant du point triple).
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Fig. 6.4  Rapport des contributions ca-
pillaire J0,cap et élastique J0,e´l au point
triple, en fonction du nombre d'éléments
sur la hauteur du ﬁlm, et en imaginant
un bord droit (état initial) et un angle de
Young (angle d'équilibre) de 80 et 85.
Les principes des méthodes sont expli-
qués dans le corps du texte.
du potentiel du point triple à une valeur égale à la contribution élastique sur le point adjacent :
µe´l,0 = µe´l,1.
La troisième méthode est un compromis entre les deux méthodes précédentes. Comme nous
savons que les valeurs de la déformation ε et de la densité d'énergie élastique ω données par
le code d'éléments ﬁnis Cast3m sont erronées au voisinage du point triple, nous proposons de
tronquer ces valeurs sur le premier élément. Ceci revient à prendre, sur tout le premier élément
(du point M0 au point M1), des valeurs de ε et ω égales à celles calculées au point M1. Les










Nous voyons donc que le calcul du potentiel du point triple se fait par notre méthode usuelle
de calcul de la variation d'énergie suite à un incrément de matière (comme la méthode 1),
tout en forçant la contribution élastique à rester négligeable devant la contribution capillaire
(méthode 2).15 Comme nous pouvons le remarquer sur la Fig. (6.4), la convergence en maillage
est atteinte beaucoup plus rapidement qu'avec la première méthode. En pratique, la troisième
méthode sera utilisée avec une taille du premier élément (entreM0 etM1) égale au millième de
l'épaisseur initiale du ﬁlm au début de la simulation et au centième en ﬁn de simulation. Dans
ces conditions la contribution élastique au point triple ne dépasse pas 7 % de la contribution
capillaire pour une erreur sur l'angle α de 10considérée comme acceptable (Fig. 6.4, troisième
méthode).
6.2 Résultats de simulation
Nous allons maintenant détailler les résultats numériques obtenus selon la troisième mé-
thode qui présente le meilleur compromis entre la prise en compte de la physique du phénomène
et le temps de calculs.
15En somme, par cette troisième méthode, le poids de l'état élastique de M1 dans le calcul de µe´l,0 est de
100 % et le poids de M1 dans le calcul de µe´l,1 est de 5/6. Le 1/6 restant provenant de l'état élastique de
M2. Ceci justiﬁe le fait que les deuxième et troisième méthodes fournissent des résultats très proches dans la
pratique.
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6.2.1 Convergence en maillage
Étant donnée notre problématique, il est important de commencer par vériﬁer la conver-
gence en maillage. La Fig. (6.5) montre deux proﬁls simulés à partir des mêmes paramètres
avec un maillage comportant n et 2n points. Sur ces deux proﬁls, nous notons le retrait du
point triple et l'arrondissement du bord du ﬁlm laissant apparaître un bourrelet suivi d'un
creux comme dans le cas du démouillage de motifs non contraints (Chap. 3). La seule dif-
férence notable entre les deux courbes, bien que légère, se trouve au niveau du point triple.
Cette diﬀérence ne se répercute pas sur le reste du proﬁl : les proﬁls sont identiques audelà
du premier sommet du proﬁl. Bien que diﬀérent de l'angle d'équilibre théorique αy, l'angle au
point triple est proche des 90attendus. Un critère de convergence est la longueur sur laquelle
le ﬁlm a démouillé : la Fig. (6.6) met en évidence un écart inférieur à 7 %, ce qui nous semble
acceptable. D'après ce critère, nous considèrerons donc que la convergence en maillage est
atteinte.
Fig. 6.5  Surfaces simulées avec n et
2n points (n = 440), pendant le dé-
mouillage d'un ﬁlm contraint avec une
déformation biaxiale interfaciale εint de
1 % et des énergies de surface et d'in-
terface équivalentes à un angle de Young
αy de 90.
Fig. 6.6  Longueur démouillée x0 pen-
dant le retrait d'un ﬁlm contraint (voir
6.5) avec une déformation biaxiale inter-
faciale εint de 1 % et des énergies de
surface et d'interface équivalentes à un
angle de Young αy de 90. En encart, une
courbe x0 ∝ t1/4 est superposée (droite
continue ﬁne noire).
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6.2.2 Comparaison du démouillage entre des ﬁlms contraints et non contraints
Fort de cette validation du maillage, nous avons pu comparer les proﬁls de démouillage
avec et sans contribution élastique (Fig. 6.7). La première constatation vient du comportement
proche du point triple. La quantité de démouillage des ﬁlms contraints suit également une loi
en t1/4 (où t est le temps), comme pour les ﬁlms non contraints (encart Fig. 6.6). Une étude
plus complète des préfacteurs multiplicatifs serait nécessaire pour conclure sur la variation
de la vitesse de démouillage induite par la contrainte.
Nous pouvons observer sur la Fig. (6.7) que la profondeur du premier creux est sensi-
blement la même, que le ﬁlm soit contraint ou non. Toutefois, la contrainte fait apparaître
une oscillation de très faible longueur d'onde comparée à la pseudopériode générée par la
capillarité seule.
Fig. 6.7  Surfaces simulées pendant le
démouillage d'un ﬁlm contraint (εint =
1%) et non contraint (εint = 0 %)
avec des énergies de surface et d'inter-
face équivalentes à un angle de Young
αy de 90. En encart : zooms sur le point
triple et sur le premier creux.
6.2.3 Longueur d'onde des instabilités des motifs contraints
La Fig. (6.8) montre le même proﬁl que celui illustré sur la Fig. (6.7) à un stade plus
avancé de démouillage. La perturbation naissante sur la Fig. (6.7) s'y conﬁrme avec une
longueur d'onde λsd d'environ 8 nm. Cette longueur d'onde est nettement inférieure à la
pseudopériode développée du fait de la capillarité seule16 (Chap. 3) et est aussi nettement
inférieure à la longueur d'onde λnw développée du fait de l'élasticité à la surface d'un ﬁlm
inﬁni (Chap. 5). De plus, nous observons une modulation de cette oscillation à faible longueur
d'onde (encart de la Fig. 6.8) par une oscillation dont la longueur d'onde correspond cette
fois à la longueur d'onde de l'instabilité d'AsaroTillerGrinfeld, de 92,5 nm dans le cas de la
Fig. (6.8), notée λnw au Chap. 5 (distance entre deux lobes de perturbations).
Comme λsd est, à εint = 1 %, très petit par rapport à la longueur des ﬁlms simulés
usuellement, la longueur du ﬁlm inﬂuence peu le proﬁl des instabilités dès que celleci est
supérieure à 5 ou 10 fois l'épaisseur du ﬁlm. Cette remarque est à reconsidérer pour les
déformations εint plus faibles. Nous allons maintenant discuter de l'inﬂuence de l'angle au
point triple α et de la déformation biaxiale εint imposée à l'interface.
16Rappelons que l'instabilité par capillarité génère des longueurs d'onde de plusieurs fois l'épaisseur du ﬁlm
et dont la valeur dépend de l'angle α et du temps.
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Fig. 6.8  Surface simulée pendant le
démouillage d'un ﬁlm contraint (εint =
1 %) avec des énergies de surface et d'in-
terface équivalentes à un angle de Young
αy de 90. En encart : zooms sur le point
triple et sur le lobe secondaire.
6.2.4 Inﬂuence de l'angle au point triple
La Fig. (6.9) permet de comparer les proﬁls de démouillage de ﬁlms contraints pour des
énergies de surface et d'interface équivalentes à des angles d'équilibre αy de 45, 90et 150.
Nous vériﬁons pour les trois cas que α s'approche de l'angle d'équilibre théorique αy (en-
cart). L'observation principale est que le démouillage de ﬁlms contraints est peu inﬂuencé par
les conditions d'équilibre de la ligne triple. En eﬀet, comme nous le voyons en encart de la
Fig. (6.9), les longueurs d'onde λsd sont similaires, quel que soit l'angle α. Les valeurs des
longueurs d'onde λsd ont été reportées sur la Fig. (6.10). Nous concluons que pour ce taux de
déformation, α est peu inﬂuant sur l'instabilité particulière de longueur d'onde λsd.
Fig. 6.9  Surfaces simulées pendant le
démouillage d'un ﬁlm contraint (εint =
1 %) avec des énergies de surface et d'in-
terface équivalentes à un angle de Young
αy de 45, 90et 150. Des temps légère-
ment diﬀérents ont été aﬃchés pour une
meilleure comparaison des proﬁls.
86
6.2. Résultats de simulation
Fig. 6.10  Longueurs d'onde λsd des
instabilités développées pendant le dé-
mouillage des ﬁlms contraints correspon-
dant à la Fig. (6.9), en fonction de l'angle
d'équilibre αy.
6.2.5 Inﬂuence de la déformation biaxiale imposée à l'interface
Nous constatons qu'à des temps identiques, le proﬁl entre le point triple et le premier
bourrelet est similaire pour des déformations biaxiales imposées à l'interface εint diﬀérentes.17
En revanche, les instabilités audelà du premier creux se développent à des vitesses diﬀérentes
suivant εint.18
La Fig. (6.11) permet de comparer les proﬁls en fonction de la déformation εint. Mises
à part les légères diﬀérences sur le point triple (Fig. 6.11), nous observons tout d'abord la
formation de lobes modulés par λnw (instabilité d'ATG). Alors que pour les valeurs élevées de
εint où le lobe principal est décalé par rapport au premier creux (i.e. creux le plus proche du
point triple), nous observons que pour 0,8 % les instabilités se trouvent plus proches du bord
du ﬁlm, le lobe principal étant presque centré sur le premier creux. De plus, pour les valeurs
les plus faibles de εint, le lobe secondaire ne se développe pas. Ceci peut s'expliquer par le fait
que les valeurs de εint se rapprochent de la limite de stabilité du ﬁlm contraint comme déﬁni
par Spencer dans le cas de ﬁlm inﬁni (Chap. 5).19 Pour des valeurs de εint comprises dans le
domaine de stabilité comme déﬁni par Spencer (Chap. 5), l'oscillation élastique disparaît.
La seconde diﬀérence majeure porte sur les longueurs d'instabilité λsd. Cellesci sont vi-
sibles sur l'encart de la Fig. (6.11) et les valeurs en fonction de εint sont reportées sur la
Fig. (6.12). Nous constatons que λsd augmente quand εint diminue. Nous nous attendons à
ce que cette longueur d'onde tende vers la longueur capillaire quand la déformation imposée
du ﬁlm devient nulle.20 De plus, à l'image de la longueur d'onde intrinsèque λnw dépendant
énormément de εint (Chap. 6), il est compréhensible que λsd dépende également énormément
de la déformation.
Enﬁn, par une diminution de εint, l'accroissement de λsd, le décalage du lobe principal vers
le premier creux et l'absence de lobe secondaire indiquent que nous tendons bien vers le cas
de ﬁlms non contraints.
17Résultat non montré ici.
18Résultat non montré ici. Précisons néanmoins, qu'une augmentation de 0,1 % de εint engendre grossière-
ment une multiplication par deux de la vitesse de croissance des instabilités de longueurs d'onde λsd.
19Rappelons que pour un ﬁlm de silicium de 10 nm d'épaisseur et de déformation biaxiale εint imposée par
un substrat inﬁniment rigide, la limite de stabilité est de εint = 0, 78 %. En deçà, les ﬁlms contraints inﬁnis
sont stables.
20Rappelons que la longueur d'onde capillaire dépend du temps et de l'angle α. Aux faibles déformations,
λsd dépend également du temps. La longueur d'onde précisée sur la Fig. (6.12), n'est donc, pour des faibles
valeurs de εint, qu'une évaluation à un état de démouillage donné.
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Fig. 6.11  Surfaces simulées pendant le
démouillage d'un ﬁlm contraint avec des
énergies de surface et d'interface équiva-
lentes à un angle de Young αy de 90
et des déformations imposées à l'inter-
face de 0,8 %, 0,9 %, 1 % et 1,2 %,
à des amplitudes d'instabilité similaires.
Des temps légèrement diﬀérents ont été
aﬃchés pour une meilleure comparaison
des proﬁls.
Fig. 6.12  Évaluation de la lon-
gueur d'onde λsd des instabilités déve-
loppées pendant le démouillage des ﬁlms
contraints correspondant à la Fig. (6.11),
en fonction de la déformation biaxiale im-
posée à l'interface εint.
Conclusion
Dans ce chapitre, nous avons montré qu'une expression d'une contribution élastique du
potentiel sur le point triple est possible par le formalisme de la mécanique de la rupture.
Néanmoins, cette approche est extrêmement lourde en temps de simulation. C'est pourquoi
nous avons proposé 3 méthodes numériques simpliﬁées en accord avec la principale conclusion
de notre analyse par la mécanique de la rupture énonçant que l'équilibre au point triple n'est
pas modiﬁé par un champ de contraintes. La dernière de ces méthodes nous a permis de
simuler le démouillage de ﬁlms précontraints de type sSOI. Les résultats principaux de cette
étude montrent le développement d'une longueur d'onde particulière λsd diﬀérente tant des
longueurs d'onde liées à la capillarité seule (Chap. 3) qu'aux longueurs d'onde intrinsèques λnw
développées à la surface de ﬁlms contraints inﬁnis (Chap. 5). Alors que le démouillage de ﬁlms
non contraints se trouve gouverné par les énergies de surface et d'interface par l'intermédiaire
de l'angle au point triple α (Chap. 3), dans le cas de ﬁlms contraints, α n'est que très peu
inﬂuent sur le proﬁl des instabilités et la contrainte biaxiale imposée à l'interface εint devient
le paramètre dominant. Cette instabilité λsd est causée, non pas par le retrait de la ligne








Étude de l'inﬂuence du recuit
hydrogène sur des nanoﬁls
Introduction
Après avoir étudié les instabilités de ﬁlms par diﬀusion de surface aux parties I et II,
notre champ de recherche s'est ouvert sur l'évolution morphologique d'autres systèmes. Nous
avons vu, aux chapitres 2 et 4, que le recuit hydrogène peut donner lieux aux phénomènes de
démouillage et d'agglomération. Le recuit hydrogène peut être utilisé intentionnellement pour
lisser les proﬁls saillants [60] et diminuer la rugosité de surface ; ce qui a pour conséquence
d'améliorer les caractéristiques électriques des dispositifs tels que les transistors à eﬀets de
champs de type métal-oxyde-semiconducteur ( MOSFETs  pour  Metal Oxide Semicon-
ductor Field Eﬀect Transistors ) et leurs versions évoluées à grilles multiples [6171]. Dans ce
chapitre, nous allons nous intéresser plus précisément aux conséquences d'un recuit hydrogène
sur des nanoﬁls de Si libres ou sur SiO2, adaptés respectivement aux applications de type
transistors à grille triple ( tri-gates FETs , pour  tri-gates Field-Eﬀect-Transistors ) et
de type transistors à grille enrobante ( GAAFETs , pour  Gate-All-Around Field-Eﬀect-
Transistors ). Nous commencerons par détailler le procédé expérimental d'obtention des
nanoﬁls et les moyens de caractérisation. Puis, nous passerons en revue les résultats obtenus
grâce aux diﬀérents moyens de caractérisation en insistant sur les atouts de chaque méthode
et leur complémentarité. Enﬁn, la discussion portera essentiellement sur la comparaison de ces
résultats expérimentaux aux résultats numériques obtenus par l'outil MoveFilm.1
7.1 Procédé expérimental
Nous allons voir les diﬀérentes étapes qui nous ont permis d'obtenir les nanoﬁls, puis nous
détaillerons les méthodes utilisées pour les caractériser.
7.1.1 Enchaînement technologique d'obtention des nanoﬁls
Les substrats SOI utilisés ( 2.1.1) ont été amincis (Fig. 7.1.b), puis une croissance en
phase vapeur sous pression réduite ( RP-CVD , pour  Reduced Pressure Chemical Vapor
Deposition ) d'une alternance de couches Si et Si0,8Ge0,2 a été réalisée de manière à avoir un
1L'essentiel de ce chapitre est contenu dans l'article [72].
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empilement de 4 couches de 30 nm de Si (excepté la couche inférieure qui est de 50 nm) séparées
par des couches de 50 nm de SiGe (Fig. 7.1.c). La croissance de ce réseau Si/SiGe a été réalisée
dans une machine de dépôt Epi Centura d'Applied Materials. Les temps de croissance ont été
déterminés en tenant compte de la dépendance des vitesses de dépôt en fonction de l'épaisseur
des couches sousjacentes [73]. Ce réseau (Si/SiGe)×4 a ensuite été gravé de façon anisotrope,
selon un motif approprié pour libérer les ﬂancs des nanoﬁls (Fig. 7.1.d). Précisons que la mise
en motif a été réalisée par lithographie électronique, dite  e-beam , permettant d'atteindre
une résolution plus grande que par lithographie ultraviolet.2 Ensuite, les échantillons ont subi
une gravure sous CF4 pur, à haute pression et sous une faible puissance microonde, dans un
environnement de contrôle plasma. Le contrôle de la quantité d'espèces permettant de graver
(radicaux de ﬂuor) a permis de graver le SiGe lentement et sélectivement par rapport au Si
(1:60) [74] (Fig. 7.1.e). Ainsi, le SiGe est complètement gravé entre les nanoﬁls alors qu'il reste
présent au niveau des structures larges assurant une tenue mécanique des ﬁls au niveau des
contacts (Fig. 7.1.e).
Fig. 7.1  Schéma des étapes technologiques d'obtention du réseau de nanoﬁls empilés. (a) : Vue de dessus.
(b) à (e) : Vues 3D coupées selon les pointillés de (a). À partir d'un substrat de SOI aminci à 20 nm (b),
une multicouche (Si/SiGe)x4 a été déposée (c), puis gravée de façon anisotrope par  e-beam  (d), avant
de subir une gravure du SiGe sélective par rapport au Si (e). Les contacts de part et d'autre des nanoﬁls
sont les futures électrodes de source et de drain du transistor à nanoﬁls.
Les nanoﬁls obtenus par le procédé technologique détaillé cidessus font 50 nm de large
pour 1,5 µm de long dans la direction [110] et sont reliés à des contacts. Pour comparaison,
les échantillons de ce réseau de ﬁls empilés sur 4 niveaux, dont le ﬁl inférieur est au contact
du SiO2, sont doublés par des échantillons ne comprenant qu'un seul niveau de ﬁls de 50 nm
d'épaisseur, au contact du SiO2. Ce second type d'échantillons permet notamment de faire des
observations AFM plus aisément que sur des structures empilées et libérées.3 Par commodité,
2Les moyens du LETI permettent à l'heure actuelle d'atteindre une largeur de gravure d'environ 25 nm.
3En eﬀet, les structures à forte inhomogénéité d'épaisseur sont plus diﬃcilement sondables par AFM, en
raison de l'ouverture de la pointe (voir ciaprès Fig. 7.2).
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nous parlerons par la suite d'échantillons de  ﬁls multiples  et de  ﬁls simples .
Le procédé technologique cidessus permet, après constitution d'une grille, d'obtenir des
transistors à nanoﬁls. Néanmoins, ces transistors présentent un phénomène de dispersion de la
tension de déclenchement du transistor inhérent aux coins des nanoﬁls ainsi qu'une mobilité
des porteurs de charge non optimisée en raison de l'interaction des porteurs avec l'interface
rugueuse des nanoﬁls. Dans le but d'améliorer les performances des transistors à nanoﬁls, les
ﬁls ont subi des recuits de 2 minutes sous une pression d'hydrogène de 20 Torr, à 800C, 850C
ou 900C. Ce chapitre développe l'inﬂuence de ces diﬀérents recuits.
7.1.2 Outils de caractérisation utilisés.
Les structures résultantes ont été caractérisées par MEB et AFM classique, de la même
manière que les ﬁlms des chapitres 2 et 4.4 De plus, la microscopie électronique en transmission
( TEM  pour  Transmission Electronic Microscopy ) d'échantillons préalablement micro
usinés par FIB (Chap. 2) a été utilisée pour visualiser les échantillons en coupe avec une grande
précision.5,6 Avant toute coupe par FIB, les échantillons ont été encapsulés par un empilement
de SiO2/Si3N4/W, pour préserver la surface des ﬁls des dommages occasionnés par la coupe
FIB.7 Le TEM Tecnai 1 de la compagnie FEI a été utilisé et les échantillons sont préparés à
l'aide du FIB Expida 1.
Enﬁn, pour imager les ﬂancs des ﬁls, un AFM3D a été utilisé.8 La mesure des proﬁls des
ﬂancs est permise grâce à une géométrie de pointe spéciale et à un contrôle de son déplacement
précis et original [75].9 La pointesonde est en forme de  patte d'éléphant , présentée à la
Fig. (7.2), et la partie en contact avec l'échantillon a un rayon de courbure de 10 nm, ce
qui permet une minimisation des zones d'ombre. La répétabilité obtenue sur les dimensions
mesurées est de 0,6 nm [75].
Alors que la rugosité des plans horizontaux, décrite par l'écart type des cotes des points
imagés, appelée rugosité quadratique ( RMS roughness  pour  Root Mean Square rough-
ness ),10 est habituellement mesurée par AFM2D, la rugosité quadratique des ﬂancs et les
variations quadratiques de la largeur des structures sont décrites par d'autres grandeurs que
nous nommerons respectivement LER ( Line Edge Roughness , rugosité de bord de ligne) et
LWR ( Line Width Roughness , rugosité de largeur de ligne) et sont mesurées par AFM3D.
Les déﬁnitions mathématiques de ces grandeurs sont récapitulées au Tab. (7.1) et sont sché-
matisées à la Fig. (7.3). Pour cette étude, le modèle X3D de Veeco Instruments a été utilisé.
4Les images MEB de ce chapitre ont été réalisées par Virginie Maﬃni Alvaro.
5L'imagerie TEM permet d'atteindre une résolution atomique.
6Les coupes TEM ont été réalisées par Vincent Delaye et François Aussenac.
7Cette encapsulation par tricouche n'est pas fortuite. Tout d'abord, l'encapsulation par le tungstène est
nécessaire pour que le faisceau FIB n'amorphise pas la couche superﬁcielle de l'échantillon. Elle se fait classi-
quement au sein de la machine FIB ellemême. Néanmoins, le dépôt W ne se fait pas sans abîmer la surface.
En eﬀet, un précurseur de W est cracké sous un faisceau de gallium ou bien un faisceau électronique. Ce fais-
ceau bombarde également la surface qui peut être endommagée. Nous avons donc, au préalable, encapsulé les
échantillons par du Si3N4, luimême déposé sur un piédestal de SiO2 pour assurer une adhésion satisfaisante
du nitrure.
8Les manipulations de l'AFM3D ont été réalisées par Johann Foucher.
9La bande passante contrôlant les déplacements des piézoélectriques est rendue plus grande par le matériel
 FDTA  pour  Fast Dither Tube Actuator , la pointe a donc un plus grand degré de liberté. L'asservissement
de la pointe est rendu plus juste par la méthode appelée  TRS  pour  Transition ReScan , assurant une
meilleure transition entre les surfaces planes et verticales.
10Cette mesure de la rugosité est abusivement appelée  RMS  au lieu de  rugosité RMS .
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Il permet la reconstruction 3D des proﬁls des motifs ainsi que l'extraction des paramètres
spéciﬁques tels que la largeur des ﬁls (contrôle dimensionnel, noté CD), leur hauteur, le proﬁl
moyen, le LWR, le LER ainsi que l'angle des ﬂancs ( SWA , pour  SideWall Angle )
(Fig. 7.3).
Ces diﬀérentes techniques de caractérisation ont permis d'étudier l'inﬂuence du recuit sur
la morphologie des nanoﬁls, comme nous allons le voir à la section suivante.
Fig. 7.2  Schéma de la géométrie des pointes utilisées pour (a) l'AFM2D et (b) l'AFM3D (voir :
www.veecoprobes.com/probe.asp). L'ouverture des pointes utilisées pour l'AFM2D est de 45 et leur
rayon de courbure à l'extrémité est d'environ 20 nm, tandis que les pointes pour l'AFM3D ont une forme
de  patte d'éléphant , avec 220 nm de longueur utile, 50 nm de largeur à la base et un rayon de courbure
des bords de l'extrémité (partie sondante) de 10 nm. Les pointes pour l'AFM3D sont adaptées pour sonder
les ﬂancs de motifs (c).





































Tab. 7.1  Déﬁnition mathématique des rugosités dites  RMS ,  LER  et  LWR . Les n points acquis
ont pour coordonnées (xi, yi, zi) où (0, xi, yi) est le plan horizontal. Les wi sont les largeurs (diﬀérence de
xi de 2 points en regard). Les grandeurs utilisées sont schématisées sur la Fig. (7.3). Le RMS traduit la
rugosité en épaisseur, tandis que les LER sont des mesures de la rugosité des ﬂancs, et que le LWR rend
compte de la ﬂuctuation de la largeur des motifs. Ces grandeurs ont une dimension de longueur. Par souci
d'exhaustivité, nous avons fait apparaître la rugosité arithmétique ( MR  pour  Mean Roughness )
bien que peu utilisée.
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Fig. 7.3  Schéma des grandeurs extraites par AFM 3D. La rugosité RMS est la rugosité de la hauteur. Les
LERgauche et LERdroit quantiﬁent les rugosités des ﬂancs respectivement gauche et droit. Le LWR est une
mesure de la variation de la largeur de la ligne. Les dimensions notées CD pour  Contrôle Dimensionnel 
sont les largeurs de la ligne prises à 10 nm du pied, à mi-hauteur et à 10 nm du sommet. Le SWA ( SideWall
Angle ) est une mesure de l'angle formé entre le ﬂanc et l'horizontale et a été évalué en ne prenant en
compte que les points situés 10 nm audessus du pied et 10 nm endessous du sommet, pour éviter la zone
d'ombre liéé au rayon de courbure de la pointe.
7.2 Inﬂuence des recuits de nanoﬁls
Nous allons maintenant détailler les évolutions morphologiques des nanoﬁls lors de recuits.
Nous commencerons par présenter une vue globale par des images TEM et MEB, puis nous
analyserons les images AFM2D et AFM3D pour quantiﬁer les eﬀets.
7.2.1 Vue globale par TEM et MEB
Les images TEM et MEB permettent d'appréhender les eﬀets causés par le recuit hydro-
gène. La Fig. (7.4) est constituée de vues en coupe TEM de matrices de nanoﬁls multiples sur
4 niveaux, avant recuit (Figs. 7.4.a à 7.4.d) et après un recuit à 850C (Figs. 7.4.e à 7.4.h).
La Fig. (7.5) présente des vues de dessus obtenues par MEB des nanoﬁls multiples et simples
avant recuit et pour les trois températures de recuit (800C, 850C et 900C). Nous allons
commenter ces deux ﬁgures en commençant par détailler l'état de référence.
(i) État de référence avant recuit
Les Figs. (7.4.a) à (7.4.d) présentent des coupes TEM d'échantillons avant recuit. La
gravure anisotrope du multicouche Si/SiGe, libérant latéralement les ﬁls, génère des ﬂancs
très verticaux (Figs. 7.4.a à 7.4.c) excepté aux pieds du nanoﬁl reposant sur l'oxyde enterré
Fig. (7.4.c). De plus, la gravure sélective de SiGe par rapport au Si engendre des faces présen-
tant une faible pente par rapport à l'horizontale (001) (Figs. 7.4.a à 7.4.c).
Les Figs. (7.5.a) et (7.5.b) montrent respectivement des vues de dessus, par MEB, de
matrices de nanoﬁls simples et multiples. Chaque ﬁl est indépendant et tous sont reliés aux
zones de sources et drains.
(ii) États après recuits 800C, 850C et 900C
Les Figs. (7.4.e) à (7.4.h) sont des images TEM de matrices de nanoﬁls après un recuit
à 850C. On s'aperçoit que l'eﬀet désiré d'arrondissement de la section des ﬁls est obtenu
(Figs. 7.4.e à 7.4.g). De plus, les ﬁls restent cristallins après recuit (Fig. 7.4.h), condition sine
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Fig. 7.4  Coupes TEM suivant (110) montrant la section des nanoﬁls. Pour préserver l'intégrité des ﬁls,
des encapsulations successives SiO2, Si3N4 puis W ont été réalisées avant le microusinage FIB. De (a)
à (d), les ﬁls sont non recuits. De (e) à (h) les ﬁls sont recuits à 850C sous atmosphère hydrogénée (20
Torr) pendant 2 minutes). (a) et (e) sont des vues générales des matrices de ﬁls empilés sur 4 niveaux. (b)
et (f) sont des zooms d'un ﬁl libre (hors contact avec le BOx), alors que (c) et (g) sont des zooms d'un ﬁl
sur SiO2, et (d) et (h) illustrent la cristallinité des ﬁls avant et après recuit.
qua non pour obtenir un transistor à nanoﬁls de bonne qualité avec une faible résistance de
la zone active.
Les Figs. (7.5.c) à (7.5.h) montrent les matrices de nanoﬁls simples et multiples après recuit
à 800C, 850C et 900C. Alors qu'après un recuit à 800C, la structure est peu modiﬁée, les
échantillons après un recuit à 850C laissent apparaître un étranglement au niveau de la zone
de raccordement entre les ﬁls et les contacts. Après un recuit à 900C, les ﬁls sont complètement
désolidarisés des contacts (exceptés les ﬁls extrêmes).
Nous rentrons donc dans le coeur de la problématique : l'eﬀet désiré d'arrondissement
de la section des nanoﬁls est bien eﬀectif, mais il va de paire avec le développement d'un
étranglement qui conduit à la rupture des ﬁls se désolidarisant des contacts. Un traitement
approfondi des données AFM 2D et 3D des ﬁls va nous permettre de quantiﬁer ces deux eﬀets.
7.2.2 Quantiﬁcation des eﬀets par AFM
(i) Résultats d'AFM3D
La Fig. (7.6) représente des vues en 3D des images brutes d'AFM sur lesquelles nous
pouvons voir l'évolution des ﬁls entre la référence non recuite (a), après un recuit à 800C
(b) et un recuit à 850C (c). Les proﬁls des sections correspondantes, moyennés sur 500 nm
de long, sont donnés sur la Fig. (7.7). Ces observations conﬁrment qu'avant recuit les proﬁls
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Fig. 7.5  Vues de dessus des matrices de nanoﬁls non empilés (a, c, e et g) et empilés (b, d, f et h). (a)
et (b) : référence avant recuit. (c) et (d) : après un recuit à 800C. (e) et (f) : après un recuit à 850C. (g)
et (h) : après un recuit à 900C. Un recuit à haute température génère une désolidarisation entre les ﬁls et
les contacts.
sont quasiment rectangulaires et légèrement arrondis dans les coins en raison de la gravure
SiGe qui n'est pas inﬁniment sélective.11 De plus, nous observons qu'un recuit de 2 minutes à
800C permet d'amorcer l'arrondissement de la section des ﬁls et que cet eﬀet est encore plus
marqué à 850. Le Tab. (7.2) récapitule les valeurs des grandeurs extraites par AFM3D. Nous
pouvons souligner deux eﬀets majeurs : (i) les LER et le LWR chutent par une augmentation
de la température du recuit, traduisant une diminution de la rugosité ; (ii) le proﬁl général
tend à s'arrondir. En eﬀet, avant recuit, les ﬂancs sont droits (CD du milieu presque égal au
CD du pied, et les SWA sont proches de 90) excepté une courbure de la partie supérieure (CD
du sommet plus faible que les CD du milieu et du pied). L'augmentation du CD à la base, sa
diminution au sommet et la diminution du SWA conﬁrment l'arrondissement progressif de la
section. En conclusion, l'AFM3D permet de rendre compte de l'arrondissement de la section
des ﬁls ainsi que de la diminution de leur rugosité. Nous allons maintenant voir les résultats
de l'AFM2D mettant en relief l'instabilité des extrémités des ﬁls.
11Le logiciel associé à l'AFM 3D permet une correction de la corrélation de la surface par la pointe AFM.
Néanmoins, la précision de la correction dépend de la qualité de l'étalon sur lequel la pointe a été calibrée.
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Fig. 7.6  Proﬁls 3D par AFM de nanoﬁls non recuits (a), recuits à 800C (b) et recuits à 850C (c). La
section des ﬁls s'arrondit progressivement en augmentant la température du recuit.
Fig. 7.7  Proﬁls AFM 3D moyennés sur 500 nm le long de nanoﬁls non recuits, recuits à 800C et recuits
à 850C. La section des ﬁls s'arrondit progressivement lorsque la température du recuit augmente. Les
échelles ont été respectées.
sans recuit recuit 800C recuit 850C
LER gauche (nm) 2,2 1,35 1,15
LER droit (nm) 2,1 1,4 1,0
LWR (nm) 2,15 1,6 1,15
hauteur (nm) 52,3±0,5 54,8±0,4 52,1±0,4
CD au sommet (nm) 56,9±2,3 49,3±1,6 48,0±1,7
CD au milieu (nm) 60,2±2,1 59,8±1,7 62,8±1,0
CD au pied (nm) 60,7±2,2 62,0±2,0 64,7±1,4
SWA gauche (degré) 82,7±2,3 73,2±2,9 62,6±2,9
SWA droite (degré) 84,6±2,2 71,8±3,1 62,2±3,1
Tab. 7.2  Récapitulation des valeurs de la hauteur des ﬁls, les CD, SWA, LER et LWR. Les signiﬁcations
géométriques et mathématiques de ces grandeurs sont données à la Fig. (7.3) et au Tab. (7.1). Les LER
et LWR prouvent la diminution de la rugosité des ﬂancs tandis que les CD et SWA renseignent sur l'arron-
dissement de la section des ﬁls. Les incertitudes sur les LER et LWR sont à l'heure actuelle diﬃcilement
chiﬀrable par la communauté des microscopistes, par manque d'étalons.
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(ii) Résultats d'AFM2D
Référence sans recuit
La rugosité conséquente des ﬁls ainsi que la très bonne planéité des surfaces horizontales
des ﬁls comme des contacts sont conﬁrmées par AFM2D (Fig. 7.8).
Fig. 7.8  Image AFM de
1,0·1,0 µm2 acquise en mode
 tapping  d'un réseau de na-
noﬁls simples, avant recuit. Les
ﬁls sont solidaires des zones de
contact.
Recuit à 800C
La Fig. (7.9.a) est une image AFM d'un échantillon après un recuit à 800C. Par recuit,
le sommet des ﬁls se surélève de quelques nanomètres par rapport au plan de référence des
contacts (Fig. 7.9.b), conﬁrmant le réarrangement de matière des ﬁls pour minimiser l'énergie
du système et former une section plus arrondie. Dans le même temps, un bourrelet de près
de 1 nm est observé aux bords des contacts (Fig. 7.9.c). Ceci est le signe d'un début de
démouillage (Chap. 2).
Fig. 7.9  (a) Image AFM de 1,0·1,0 µm2 acquise en mode  tapping  d'un réseau de nanoﬁls simples,
après un recuit de 2 min sous hydrogène à 800C. (b) et (c) : coupes de l'image (a) suivant les pointillés.
Recuit à 850C
Quand la température du recuit augmente (850C), les ﬁls simples et multiples restent so-
lidaires des contacts (Figs. 7.5.e, 7.5.f et 7.10.a). Néanmoins, à cette température, un étrangle-
ment de 3 nm des ﬁls est observé au voisinage des contacts (Fig. 7.10.b), ainsi qu'un bourrelet,
de 3 nm également, signe du début de démouillage sur les bords des contacts (Figs. 7.10.b
et 7.10.c). En comparant les Fig. (7.5.e) et Fig. (7.5.f), on s'aperçoit que les étranglements des
ﬁls empilés semblent plus importants que ceux des ﬁls non empilés. Deux aspects participent
à cette diﬀérence : (i) l'instabilité se développe plus rapidement sur les ﬁls libres car ils sont
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moins épais (30 nm), et (ii) le substrat permet un gain de stabilité des ﬁls. Ces hypothèses
seront discutées à la section 7.3.4.i.
Fig. 7.10  (a) Image AFM de 1,0·1,0 µm2 acquise en mode  tapping  d'un réseau de nanoﬁls simples,
après un recuit de 2 min sous hydrogène à 850C. (b) et (c) : coupes de l'image (a) suivant les pointillés.
Recuit à 900C
La Fig. (7.11.a) montre qu'après un recuit de 2 min à 900C sous hydrogène, les ﬁls sont
sectionnés par les extrémités et se rétractent des contacts. Ceci est vrai pour les ﬁls simples
(Fig. 7.5.g) et multiples (Fig. 7.5.h). De plus, notons que pour ce recuit, la section des ﬁls est
facettée Fig. (7.11.b). De façon similaire aux résultats présentés au Chap. 2, nous retrouvons
un facettage avec la présence des plans {311} et {111}, alors que le plan (001) n'est que peu
représenté.
Fig. 7.11  (a) Image AFM de 1,0·1,0 µm2 acquise en mode  tapping  d'un réseau de nanoﬁls simples,
après un recuit de 2 min sous hydrogène à 900C. (b) Figure de pôles d'un nanoﬁl de l'image (a).
7.3 Discussion et comparaison des eﬀets du recuit par des si-
mulations MoveFilm
Nous allons, dans un premier temps, comparer les trois eﬀets du recuit que nous venons
de voir, à savoir la diminution de la rugosité, l'arrondissement des ﬁls et l'instabilité des
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extrémités des ﬁls, par le biais de simulations réalisées avec l'outil MoveFilm. MoveFilm
n'étant à l'heure actuelle que 2D, nous n'avons pu simuler le système intégral des ﬁls et des
contacts. Néanmoins, dans un premier temps, nous avons conduit des simulations sur la section
d'un ﬁl en supposant une invariance par translation (de manière similaire au Chap. 3), pour
étudier les cinétiques de lissage et d'arrondissement. Dans un second temps, nous avons simulé
l'évolution de l'extrémité du ﬁl proche du contact, en supposant cette fois une invariance par
rotation autour de l'axe central du ﬁl (les méthodes numériques de ce type de système seront
développées au Chap. 8). Ces simulations permettent de découpler les phénomènes.
Nous allons voir que les simulations permettent d'ordonner chronologiquement les phé-
nomènes. Précisons que, dans ces simulations, une augmentation de température correspond
à une contraction de l'échelle des temps adimensionnalisée par rapport à l'échelle d'espace
(Chap. 3). L'état du système après un recuit à 900C par rapport à un recuit à 800C ou 850C
peut donc être vu par simulation comme un état plus avancé dans le temps. Pour chacune
des simulations suivantes, l'échelle d'espace a été adimensionnalisée par 20 nm, correspondant
au rayon du ﬁl équivalent après recuit rfil. L'échelle de temps est donc adimensionnalisée
par B/r4fil, où B a été déﬁni à la section 3.1 et évalué expérimentalement à l'Annexe E. Les
facteurs d'adimensionnalisation sont conservés pour toutes les simulations de ce chapitre de
manière à directement pouvoir comparer les temps caractéristiques des diﬀérents phénomènes.
Les diﬀérents eﬀets que nous allons discuter sont : la diminution de la rugosité (que nous appel-
lerons  lissage ), le passage d'une géométrie quasirectangulaire à une géométrie circulaire
(que nous appellerons  arrondissement ), et enﬁn la rupture des ﬁls aux abords des contacts.
Notre discussion portera aussi sur les diﬀérences de stabilité entre un ﬁl suspendu et un ﬁl sur
SiO2.
7.3.1 Diminution de la rugosité
Pour simuler l'atténuation de la rugosité des ﬁls, nous avons supposé, qu'à l'état initial,
la surface du ﬁl est bruitée avec un rayon qui suit une loi normale d'écart type donné par la
valeur expérimentale de rugosité.12 De manière rigoureuse, il aurait fallu non pas simuler un
bruit supposé de loi normale (c'estàdire avec une densité de probabilité gaussienne tant en
espace qu'en fréquence) avec une variance donnée par l'expérience, mais plutôt ajuster toute
la représentation spectrale expérimentale du bruit donné par la densité spectrale de puissance
ou  PSD  pour  Power Spectral Density . Selon notre méthode simpliﬁée, la fréquence
représentative de la rugosité simulée est proche de 12
n
2pir0
, soit 0,4 nm−1 pour un rayon initial
r0 de 20 nm et un nombre de points simulés n de 100, ce qui est du même ordre de grandeur
que le nombre de points expérimentaux.13
La Fig. (7.12.a) rend compte du lissage progressif de la surface du nanoﬁl par diﬀusion
de surface. La section tend vers un disque et l'on peut considérer qu'au bout d'un temps adi-
mensionnel de 10−3, la surface est quasiment lisse, l'énergie ayant quasiment atteint sa valeur
ﬁnale (Fig. 7.12.b). Soulignons qu'en raison de l'étalement de la pointe, l'AFM est incapable
de mesurer les composantes hautes fréquences de la rugosité, celleslà même qui inﬂuencent la
12Nous avons utilisé la propriété selon laquelle, si U1 et U2 sont deux variables aléatoires uniformes sur ]0 ;1],
alors X = cos (2piU1)
√−2 ln(U2) suit une loi normale centrée réduite, et donc X¯ + σX suit une loi normale
de moyenne X¯ et de variance σ2 (méthode de BoxMuller).
13Cette fréquence représentative de la rugosité simulée est très élevée mais notre but n'étant pas d'étudier
de façon approfondie la diminution de la rugosité par diﬀusion de surface, nous nous sommes tenus à un
traitement numérique extrêmement simple de la rugosité. Notre but est ici de tirer un temps caractéristique
audelà duquel la surface peut être considérée comme lisse.
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mobilité des porteurs électriques [76]. Toutefois, les composantes hautes fréquences de la rugo-
sité se lissent plus rapidement.14 En conséquence, dès qu'une baisse substantielle de rugosité
est détectée par AFM, les fréquences élevées du spectre de rugosité devraient déjà être atté-
nuées et nous pouvons donc nous attendre à un gain sur la mobilité des porteurs électriques
par diminution de l'interaction entre les électrons et la rugosité de l'interface nanoﬁl/oxyde
de grille. Nous considérons donc que, pour notre problème, le temps adimensionnel de 10−3
constitue un ordre de grandeur du temps caractéristique du lissage du ﬁl. Nous nous atten-
dons qu'aux composantes de plus faibles fréquences correspondent des temps caractéristiques
de lissage compris entre 10−3 et le temps d'arrondissement du ﬁl que nous allons détailler à
la section suivante.
Fig. 7.12  (a) Évolution au cours du temps de la section d'un ﬁl de rugosité initiale équivalente à la
rugosité expérimentale mesurée par AFM3D. Les proﬁls calculés aux diﬀérents temps ont été décalés par
souci de lisibilité. (b) Variation temporelle de l'énergie de la surface du ﬁl, associée à l'évolution en (a).
7.3.2 Arrondissement de la section des ﬁls
Les évolutions d'un ﬁl libre et d'un ﬁl au contact d'un substrat sont respectivement pré-
sentés aux Figs. 7.13 et 7.16. Les facteurs de forme initiaux ont été respectés par rapport
aux clichés TEM (Fig. 7.4). Notons, dans les deux cas, une diminution progressive de l'éner-
gie des systèmes15 (Figs. 7.13.b et 7.16.b) signature de l'arrondissement de la section des ﬁls
(Figs. 7.13.a et 7.16.a). Audelà d'un temps caractéristique, l'énergie globale devient constante
et les sections ont atteint leur état d'équilibre en forme de disque pour les ﬁls libres et de
demidisque pour les ﬁls sur oxyde, en supposant un angle de contact de 90. Les temps carac-
téristiques adimensionnels respectifs sont de 0,1 et 1,0. Ces temps sont largement supérieurs
14Nous avons vériﬁé que rajouter aléatoirement des points de simulation, ce qui revient à augmenter les fré-
quences représentatives de la rugosité simulée, a pour conséquence d'augmenter la vitesse de mise à l'équilibre.
15En l'absence de contrainte mécanique, l'énergie totale est prise comme l'intégrale, sur l'abscisse curviligne
déﬁnissant la surface, de l'énergie de surface ici isotrope. L'énergie adimensionnelle du système se réduit donc
à la longueur de la surface multipliée par l'énergie de surface.
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au temps caractéristique de lissage des ﬁls, prouvant que l'arrondissement des ﬁls est un phé-
nomène plus lent que la diminution de la rugosité.16 Précisons également que le ﬁl sur oxyde
étant plus épais, sa mise à l'équilibre est plus lente. Cet eﬀet est conﬁrmé par les clichés TEM
(Fig. 7.4), où l'on voit que le ﬁl sur oxyde n'a pas encore tout à fait atteint sa forme d'équilibre
alors que les ﬁls libres sont parfaitement cylindriques.
Fig. 7.13  (a) Évolution au cours du temps de la section d'un ﬁl libre, dont la forme initiale quasiment
rectangulaire est à l'image de son état après la gravure SiGe. (b) Variation temporelle de l'énergie de la
surface du ﬁl, associée à l'évolution en (a).
7.3.3 Rupture des ﬁls
La Fig. (7.15.a) montre l'évolution, par simulation, du proﬁl du nanoﬁl proche du contact,
où l'on a supposé une invariance par rotation selon l'axe du nanoﬁl (axe de révolution indiqué
sur la Fig. 7.15.a). Le contact est supposé inﬁni dans le demiespace z > 0, à l'image d'un
réservoir de matière, et le ﬁl est supposé de longueur inﬁnie pour z < 0. La présence du contact
occasionne un étranglement à une distance de l'ordre du diamètre du ﬁl, en bon accord avec
l'expérience. Dès que l'on s'éloigne de quelques unités de longueur du contact selon r, la surface
du contact n'est que peu modiﬁée. On s'attend donc à ce que des ﬁls disposés en réseau, dont
le pas entre les ﬁls est supérieur ou égal à 6 fois le rayon des ﬁls, n'interagissent pas entre
eux pendant le recuit. De même, les instabilités se développant aux deux extrémités d'un
ﬁl dont la longueur est 8 fois supérieure au rayon, sont découplées. Le temps adimensionnel
caractéristique de la rupture du ﬁl lié à l'étranglement est d'une unité, soit quelque fois le
temps de mise à l'équilibre de la section d'un tel ﬁl et 1000 fois supérieur au lissage de sa
rugosité.
16À la limite, nous pouvons considérer l'arrondissement des ﬁls comme un lissage d'une rugosité de fréquence
équivalente à la moitié de la circonférence du ﬁl.
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Fig. 7.14  (a) Évolution au cours du temps de la section d'un ﬁl au contact de l'oxyde, dont la forme
initiale presque rectangulaire est à l'image de son état après gravure SiGe. Les énergies de surface et
d'interface, prisent comme paramètres de simulation, correspondent à un angle au point triple de α = 90.
(b) Variation temporelle de l'énergie de la surface du ﬁl, associée à l'évolution en (a).
Fig. 7.15  (a) Évolution par simulation du proﬁl du nanoﬁl proche du contact, où l'on a supposé une
invariance par rotation autour de l'axe du nanoﬁl (axe de révolution). (b) Variation de l'énergie et du rayon
au niveau de l'étranglement rcou jusqu'à la rupture ﬁl/contact.
104
7.3. Discussion et comparaison des eﬀets du recuit par des simulations MoveFilm
7.3.4 Impact technologique
(i) Diﬀérence de stabilité entre les ﬁls empilés ou non
L'outil de simulation MoveFilm, étant à l'heure actuelle 2D, ne permet pas de faire de
simulation de la rupture des ﬁls qui sont au contact du SiO2. Néanmoins, nous pouvons faire
les constatations suivantes.
La Fig. (7.16) montre l'évolution d'un ﬁl en contact avec l'oxyde et dont la quantité de
matière est moitié moindre par rapport à un ﬁl suspendu simulé sur la Fig. (7.13). Nous
constatons que pour un angle au point triple α de 90, les évolutions de ces deux cas sont
strictement identiques et que l'état d'équilibre est atteint au même temps. Pour cet angle
particulier, le substrat n'applique pas de force capillaire supplémentaire au point triple par
rapport à une condition de symétrie, alors qu'un angle diﬀérent tend à tirer d'un côté ou de
l'autre le point triple. Cet eﬀet s'explique aisément en s'apercevant que l'expression mathé-
matique du potentiel au point triple ( B.1) pour α = 90 est équivalente à une condition
de symétrie. On comprend alors que le substrat ne permet pas de gagner en stabilité 2D si
α ≈ 90. Ces calculs 2D prouvent donc que si la section du ﬁl inférieur au contact du SiO2 se
met plus lentement à l'équilibre (Figs. 7.4, 7.13 et 7.14), ce n'est pas tant du fait du contact
avec le substrat que par la diﬀérence d'épaisseur initiale des ﬁls. Nous en tirons deux conclu-
sions technologiques. D'une part, pour que le temps d'arrondissement des ﬁls libres soit le
plus faible possible, il faut que leur forme initiale soit la plus compacte possible, c'estàdire
que leur épaisseur soit sensiblement égale à leur largeur. D'autre part, pour obtenir un temps
d'arrondissement identique entre les ﬁls suspendus et sur SiO2, le ﬁl sur oxyde doit avoir une
épaisseur initiale deux fois plus petite que les ﬁls suspendus, ceci pour une même largeur.
De plus, le substrat peut apporter un gain de stabilité visàvis des instabilités 3D de type
perlage. En eﬀet, Mc Callum et al. [31] ont démontré par calcul, qu'un ﬁl inﬁni de matière se
déstabilise en agglomérats plus lentement quand il est au contact d'un substrat. Par exemple,
pour un ﬁl de Si sur SiO2 avec un angle de contact d'environ 90, le taux de croissance des
instabilités de perlage est 4 fois plus faible que ce même ﬁl libre, ce qui prouve que le substrat
a un eﬀet stabilisant. Ces calculs 3D vont dans le sens de l'expérience où l'étranglement des ﬁls
sur SiO2 semble être moins marqué (Figs. 7.5.e et 7.5.f). De façon générale, nous verrons au
chapitre suivant que les instabilités des systèmes axisymétriques (présentant une invariance
par rotation) sont plus marquées et se développent plus rapidement que pour les systèmes
inﬁnis dans une direction (invariants par translation).
(ii) Conséquences de l'étranglement
Au vu des temps caractéristiques des phénomènes étudiés, nous remarquons que si nous
voulons obtenir un ﬁl de section circulaire par recuit, tout en maintenant son intégrité, la
fenêtre technologique du temps de recuit est restreinte.
Soulignons que l'étranglement augmente exponentiellement dans le temps (Fig. 7.15.b), une
faible dispersion technologique sur le rayon initial des ﬁls obtenus après lithographie entraîne
donc une forte dispersion sur l'amplitude de l'étranglement engendré lors du recuit.
Nous pouvons également évaluer l'impact de l'étranglement sur le fonctionnement d'un
dispositif de type MOS. En considérant un transport surfacique des porteurs de charge le long
du ﬁl, la variation relative de résistance ∆R/R du ﬁl est égale au rapport de l'amplitude de
l'étranglement sur le rayon du ﬁl : ∆rfil/rfil. À un temps adimensionnel de 0,1, permettant
d'arrondir correctement les ﬁls, le rayon du ﬁl au niveau de l'étranglement a chuté de 15 %. On
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Fig. 7.16  (a) Évolution au cours du temps de la section d'un ﬁl au contact de l'oxyde, dont la forme
initiale presque rectangulaire correspond à la moitié d'un ﬁl suspendu (Fig. 7.13). Les énergies de surface et
d'interface, prises comme paramètres de simulation, correspondent à un angle au point triple de α = 90.
(b) Variation temporelle de l'énergie de la surface du ﬁl, associée à l'évolution en (a).
s'attend donc dans ce cas à une augmentation de la résistance d'accès de 15 %. Cet eﬀet est
encore plus marqué si l'on considère un transport électronique volumique d'un ﬁl très mince,
la variation relative de résistance devenant égale à 2∆rfil/rfil.
Conclusion
Pour améliorer la performance de transistors à nanoﬁls, il est nécessaire de maîtriser la
géométrie des ﬁls étant donné qu'ils en constituent le canal. Nous cherchons donc à diminuer
leur rugosité pour augmenter la mobilité des porteurs de charge ainsi qu'à arrondir leur section
pour éviter la dispersion de la tension de déclenchement des transistors. Même si le recuit H2
est une technique prometteuse pour lisser les surfaces des nanoﬁls ou de tout autre système
en Si, une attention particulière doit être portée sur les conditions du recuit, de manière à
éviter de développer un étranglement proche de l'extrémité des ﬁls, qui a des conséquences
directes sur le fonctionnement des dispositifs à nanoﬁls. Cette instabilité est la principale li-
mitation du recuit hydrogène sur les nanoﬁls. L'analyse des rugosités, tant expérimentale que
par simulation, montre qu'une diminution de la rugosité peut être obtenue avant le dévelop-
pement d'eﬀet indésirable par diﬀusion de surface. En eﬀet, nous quantiﬁons, par AFM, une
baisse de la rugosité d'un facteur 1,5 pour un recuit de 2 minutes à 800C alors que les proﬁls
moyennés n'ont que peu évolué. A 850C, la diminution de la rugosité atteint un facteur 2
mais l'étranglement à l'extrémité des ﬁls commence à se faire ressentir conduisant à une aug-
mentation attendue des résistances d'accès. En conclusion, si une diminution de la rugosité
est recherchée, le recuit constitue une bonne solution technologique. En revanche, un arron-
dissement voulu des ﬁls est critique, étant donné que le phénomène de rupture aux extrémités
des ﬁls intervient seulement un ordre de grandeur après l'arrondissement des ﬁls. À 900C, les
structures deviennent facettées, signe d'une mise à l'équilibre de la surface, mais les ﬁls sont
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sectionnés. L'arrondissement peut être anticipé si l'état initial, après gravure Si/Ge, se rap-
proche d'un ﬁl de section carrée. Ainsi, l'arrondissement du ﬁl peut être attendu à un temps
de plus d'un ordre de grandeur avant la rupture du ﬁl. Cette étude montre la complémentarité
entre les techniques de microscopie et prouve la faisabilité de la quantiﬁcation, par AFM3D,
de la modiﬁcation des rugosités par recuit. De plus, notre analyse numérique des évolutions
morphologiques de la diﬀusion de surface semble pertinente et nous permet de conseiller les
technologues.17
17Cette étude nous assure la solidité de l'outil numérique et nous permet de s'appuyer dessus pour proposer




Simulation de systèmes axisymétriques
Introduction
L'étude de systèmes à symétrie de révolution, comme les nanoﬁls développés au cha-
pitre précédent, nous a amené à développer l'outil numérique MoveFilm en géométrie 2D
axisymétrique, permettant ainsi la simulation des systèmes invariants par rotation autour
d'un axe. Dans ce chapitre, nous reprendrons la formulation mathématique dans une modé-
lisation 2Daxisymétrique ( 8.1). Plusieurs objets seront étudiés pour diﬀérentes conditions
aux limites : tout d'abord le cas des ﬁls inﬁnis et semiinﬁnis sera traité ( 8.2), puis le com-
portement des puits circulaires uniques ( 8.3) et multiples ( 8.4) sera comparé à celui de
tranchées.1
8.1 Modèle mathématique
Jusqu'à présent, seuls des systèmes 2D invariants par translation selon la direction per-
pendiculaire au plan de simulation ont été simulés. Dans ce chapitre, nous considérons des
systèmes axisymétriques, c'estàdire invariants par rotation autour d'un axe. Nous utilise-
rons donc les coordonnées cylindriques. La géométrie étant indépendante de l'angle azimutal,
les coordonnées sont réduites aux coordonnées polaires (r, z) (Fig. 8.1). Dans ce chapitre, les
systèmes ne sont pas contraints et l'énergie de surface est isotrope.
Pour tenir compte de la troisième direction des systèmes axisymétriques, de façon géné-
rale, les grandeurs que sont le potentiel, le ﬂux et l'incrément de matière, sont multipliées
par la circonférence locale 2pir, rendant ainsi l'eﬀet de la troisième direction dépendante des
coordonnées du point considéré. Ceci fait la diﬀérence mathématique essentielle avec le cas
2Dcartésien.2
1Le contenu de ce chapitre a donné lieu à des brevets en cours de dépôt, nous détaillerons les résultats
obtenus dans la mesure où ceuxci n'entrent pas en conﬂit avec la procédure de dépôt de ces brevets.
2En 2Dcartésien (Chap. 3), les grandeurs que sont le potentiel, le ﬂux et l'incrément de matière, sont
multipliées par une distance unitaire indépendante des coordonnées des points, pour simuler la troisième
direction.
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Fig. 8.1  Schéma du système axisymé-
trique proche du pointMi. Ji−1 (respec-
tivement Ji) est le ﬂux du point Mi−1
versMi (resp.Mi versMi+1). `i−1 (res-
pectivement `i) est la longueur entre les
points Mi−1 et Mi (resp. Mi et Mi+1).
8.1.1 Calcul des potentiels
Selon la méthode de calcul du potentiel développée au Chap. 3,3 nous démontrons à
l'Annexe A.3 que le potentiel du point Mi(ri, zi), adjacent aux points Mi−1(ri−1, zi−1) et















(ri+1 + ri)(zi+1 − zi)− 1`i−1 (ri + ri−1)(zi − zi−1)
]




K1,i = (ri+1 − ri−1)(ri+1 + ri + ri−1) (8.2)
K2,i = −2ri(zi+1 − zi−1) + zi(ri+1 − ri−1)− zi+1ri+1 + zi−1ri−1 (8.3)
Cette expression du potentiel µi du point Mi, utilisée dans la version 2Daxisymétrique du
code MoveFilm, ne dépend que des coordonnées des points Mi−1, Mi et Mi+1, de l'énergie
de surface γ et du volume atomique de référence (non contraint) Ω0.
8.1.2 Calcul des ﬂux
Le ﬂux de matière Ji allant deMi(ri, zi) versMi+1(ri+1, zi+1), à travers la section 2pi
ri+ri+1
2
est calculé comme la diﬀérence ﬁnie des potentiels des points correspondants , et prend la même









où nous rappelons que Ds, ns, kBT et `i sont respectivement le coeﬃcient de diﬀusion de
surface, le nombre d'atomes par unité de surface, l'énergie thermique et la distance entre Mi
et Mi+1.
3Calcul de la variation d'énergie de Gibbs G et de la variation du volume de matière suite à un déplacement
inﬁnitésimal du point suivant la perpendiculaire à la courbe isomatière, voir Annexe A.
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8.1.3 Calcul des incréments de matière
L'incrément de matière δNi arrivant au point Mi, est constitué de la somme algébrique
des intégrales des ﬂux sur les contours de longueur pi(ri−1 + ri) (ﬂux provenant de Mi−1) et
pi(ri + ri+1) (ﬂux provenant de Mi+1). L'incrément de matière δNi au point Mi est donc :
δNi = pi [(ri−1 + ri)Ji−1 − (ri + ri+1)Ji] · dt (8.5)
8.1.4 Calcul des déplacements
Comme développé au Chap. 3, les points sont déplacés proportionnellement aux incréments
de matière δNi dans la direction
−→
Ni perpendiculaire à la courbe isomatière passant par Mi,
et d'une faible quantité dans la direction
−→
Ti parallèle à cette même courbe isomatière, pour





calculées en diﬀérenciant le volume Vi−1+Vi associé au pointMi, par rapport aux coordonnées
du point Mi, où Vi est le volume allant de la cote zi à la côte zi+1 (Annexe A.3).
Dans un premier temps, le point Mi est déplacé de la quantité
−−→
δMi = (δri, δzi) perpen-
diculairement à
−→
Ti , d'une quantité respectant la conservation de la quantité de matière. Les
quantités δri et δzi sont donc calculées par les équations :
−−→
δMi · −→Ti = 0 (8.6)
−Ω0δNi = dVi−1 + dVi (8.7)

















(si Nz,i 6= 0, 0 sinon), (8.9)




















Dans un second temps, pour gagner en stabilité numérique, de la même manière que pour
les systèmes 2Dcartésiens ( 3.2.1.iv), le point Mi est déplacé selon la tangente à la courbe
isomatière, de la quantité hfs
−→
Ti , où nous rappelons que h est la distance de Mi à la médiane
de [Mi−1,Mi+1] et fs est un facteur de proportionnalité donné par l'utilisateur.4
Les conditions aux limites de systèmes 2Daxisymétriques ne sont pas détaillées. Elles
apparaissent comme évidentes à partir des conditions aux limites de systèmes 2Dcartésiens,
4Le déplacement tangentiel se faisant suivant la tangente à la courbe isomatière, la matière est conservée
à l'ordre un, en chaque point et à chaque pas de temps. Pour vériﬁer exactement la conservation de la masse,
il suﬃt d'intégrer le déplacement transverse dans l'Éq. (8.6) et de recalculer δri et δzi à l'aide du système
d'équations modiﬁées (8.6) et (8.7).
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en utilisant l'analyse du potentiel en 2Daxisymétrie. Nous donnons tout de même l'expression






− `0)γ + sgn(z0 − z1)2r0(γsub − γsub/film)
(z1 − z0)(2r0 + r1) , (8.11)
où sgn(z1 − z0) vaut +1 si z1 > z0 et -1 sinon. Dans la section suivante, nous validerons ce
développement en traitant les instabilités dites de  perlage  [77].
8.2 Simulation de ﬁls inﬁnis et semiinﬁnis
Nous allons commencer par développer l'évolution de systèmes cylindriques ﬁnis et semi
inﬁnis ( 8.2), de manière à appréhender l'inﬂuence des diﬀérentes conditions aux limites sur
l'instabilité dite de perlage. Ensuite, la section 8.3 traitera des systèmes ﬁnis, où le couplage
entre les extrémités du système devient important et où la phénoménologie dépend du facteur
de forme.
8.2.1 Fil inﬁni : instabilité de perlage
Lord Rayleigh a démontré, pour des systèmes ﬂuides non visqueux, qu'un ﬁl inﬁni est
métastable et se fragmente en boules (gouttes ou agglomérats dans le cas de systèmes res-
pectivement ﬂuides ou solides). Plus récemment, cette analyse a été appliquée à des systèmes
solides par Nichols et Mullins [78]. Les eﬀets nonlinéaires de cette instabilité ont ensuite été
étudiés par Choy et al. [79]. Bien que Rayleigh luimême attribue la découverte de cet eﬀet à
Plateau [80,81], la communauté scientiﬁque parle généralement de l' instabilité de Rayleigh .
Nous la désignerons par  l'instabilité de perlage .
L'instabilité de perlage nous permet de valider simplement notre code numérique. Nous
allons commencer par donner succinctement les équations analytiques d'où se dégagent les
grandeurs qui seront comparées aux résultats de simulations. Nous supposons un ﬁl inﬁni de
rayon r0 dont la surface est faiblement perturbée. La perturbation peut se décomposer en une
série de perturbations sinusoïdales de longueur d'onde λ, où les fonctions de base prennent la
forme :






où a(t) est l'amplitude de la perturbation, valant initialement a0. Une longueur d'onde constante
est compatible avec l'équation de la diﬀusion de surface dans le cas des faibles courbures
(Éq. 3.8), et cette équation conduit à une évolution exponentielle de la perturbation :
a(t) = a0 exp(νt), (8.13)
















où B est le facteur d'adimensionnalisation (Annexe E).5 Cette relation est tracée à la Fig. (8.2),
où il est illustré que ν s'annule pour la longueur d'onde critique de λc,inf = 2pir0. Ainsi,
5Notons que dans le cas où r0 → ∞, nous retrouvons le cas 2Dcartésien avec le taux de croissance de
l'Éq. (3.20). Nous voyons donc qu'en 2Daxisymétrie, contrairement au cas 2Dcartésien, la troisième direction
intervient par l'intermédiaire de la distance des points à l'axe de symétrie (r0).
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les perturbations de longueurs d'onde λ inférieures à λc,inf présentent des facteurs de crois-
sance ν négatifs : ces perturbations s'amenuisent dans le temps. A l'inverse, les perturbations
de longueurs d'onde supérieures à λc,inf présentent des facteurs de croissance positifs : ces
perturbations augmentent exponentiellement dans le temps. Notons la valeur particulière de
λm,inf = 23/2pir0 ≈ 8,89 correspondant au maximum du taux de croissance valant alors B4r40 .
Pour simuler cet eﬀet, un bruit numérique aléatoire d'une faible amplitude est initialement
imposé comme état initial à la surface d'un cylindre lisse.6 Cette surface bruitée évolue dans
le temps, et il se dégage une longueur d'onde particulière valant λm,inf à ±5 %, comme prédit
par la théorie et illustré à la Fig. (8.3). De plus, nous trouvons numériquement un taux de
croissance relatif ν/(B/r40) = 0, 251 en très bon accord avec la valeur analytique égale à 1/4.
Cette adéquation entre les valeurs obtenues sous MoveFilm et celles tirées des approches
analytiques valide le code MoveFilm en 2Daxisymétrie.
Fig. 8.2  Taux de croissance relatif
théorique νr40/B d'une perturbation si-
nusoïdale de longueur d'onde λ d'un ﬁl
inﬁni, en fonction de λ.
Fig. 8.3  Développement d'instabilités à la surface d'un ﬁl inﬁni initialement rugueux. (a) : Vue large,
(b) : Zoom sur l'étranglement majeur.
8.2.2 Fil semiinﬁni avec une extrémité libre
Les conditions aux limites utilisées pour simuler un ﬁl semiinﬁni sont d'un côté une
condition de symétrie selon un plan passant par (0, z), et de l'autre une condition inﬁnie
6Les points sont tirés aléatoirement avec une probabilité uniforme d'apparaître entre r0 − ∆r2 et r0 + ∆r2 ,
où l'amplitude ∆r du bruit est ﬁxé à 0,2 % de r0.
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simulée en rajoutant des points au fur et à mesure que l'instabilité aﬀecte cette extrémité du
ﬁl.
À la diﬀérence de l'instabilité de perlage où le ﬁl se déstabilise de tout son long, le ﬁl
semiinﬁni se fragmente préférentiellement par l'extrémité libre (Fig. 8.4). De plus, le temps
caractéristique de formation d'agglomérats est de tf,semi−inf = 4, 70 r40/B (Fig. 8.5.a), alors
qu'il est de l'ordre de 30r40/B pour les instabilités de perlage. Alors que les temps de formation
d'agglomérats sont diﬀérents de plus d'un facteur 6 entre un ﬁl inﬁni et un ﬁl semiinﬁni, les
distances interagglomérats sont quasiment identiques. En eﬀet, la distance entre les agglo-
mérats dans le cas d'un ﬁl semiinﬁni est de λm,semi−inf = 8,21r0, ce qui est à comparer à
λm,inf = 8,89. En conséquence, les volumes pir20λm,semi−inf = 25,8r30 des agglomérats formés
aux extrémités d'un ﬁl sont du même ordre de grandeur que le volume pir20λm,inf = 27,9r
3
0
des agglomérats formés par l'instabilité de perlage. D'après l'étude des temps et longueurs
caractéristiques de formation d'agglomérats, nous en déduisons qu'audelà d'une longueur de
λm,semi−inf tf,inf/tf,semi−inf = 56r0 de l'extrémité du ﬁl, le ﬁl se déstabilise plus tôt par per-
lage que par détachement par l'extrémité. En d'autres termes, l'instabilité due à la ﬂuctuation
de la surface du ﬁl est prépondérante audelà d'une distance de l'extrémité du ﬁl égale à 56
fois le rayon du ﬁl r0. Enﬁn, précisons que le taux de croissance ν est de 0,578 pour un ﬁl
semiinﬁni, c'estàdire plus du double par rapport à l'instabilité de perlage.
Nous pouvons comparer un ﬁl semiinﬁni (système 2Daxisymétrique) à un plan semi
inﬁni libre (2Dcartésien). Le cas d'un plan semiinﬁni libre d'épaisseur H revient à simuler
un plan semiinﬁni d'épaisseur H/2 sur un substrat avec un angle d'équilibre de α = 90.7
Nous nous retrouvons donc dans le cas du démouillage d'un ﬁlm présenté au Chap. 3. Nous
nous apercevons que les temps et longueurs caractéristiques sont nettement inférieurs pour
un ﬁl semiinﬁni par rapport à un plan semiinﬁni. Au vu des simulations de ce chapitre,
nous verrons que cette remarque peut s'étendre à tout système 2Daxisymétrique comparé à
son équivalent en 2Dcartésien. En eﬀet, la troisième direction non simulée des systèmes 2D
axisymétriques favorise le développement des instabilités. La diﬀérence se voit sur l'expression
des potentiels8 et sur les quantités de matière déplacée.9 Une analyse dimensionnelle sur
les potentiels et quantités de matière déplacée en 2Daxisymétrie, amène à une vitesse de
déstabilisation proportionnelle à l'amplitude de la perturbation (aux faibles amplitudes). En
revanche, la troisième direction est complètement transparente pour les systèmes 2Dcartésiens
et l'évolution des grandeurs caractéristiques dépend seulement des deux dimensions simulées.10
7Pour s'en rendre compte, il suﬃt de regarder l'expression du potentiel sur le plan de symétrie comparé au
potentiel sur le point triple avec comme condition une énergie d'interface γsub/film égale à l'énergie de surface
du substrat libre γsub.
8En eﬀet, la troisième direction de systèmes 2Daxisymétriques rajoute le terme déstabilisant Ω0γ
r
(où r
est la distance à l'axe de symétrie, voir la dernière remarque de l'Annexe A) dans l'expression du potentiel ;
soit Ω0γ
r0+a
où r0 est le rayon de référence et a l'amplitude de la perturbation, ce qui se réduit au premier ordre
à Ω0γ(r0 − a) pour des faibles amplitudes de perturbation par rapport à r0. Le potentiel est donc d'autant
plus élevé que la distance de la surface libre à l'axe est faible. La vitesse de déstabilisation, proportionnelle au
gradient surfacique des potentiels est donc proportionnelle à l'amplitude de la perturbation.
9En 2Daxisymétrie, la quantité de matière à déplacer pour qu'une couche dz de matière diminue de la
section r à r − dr est de 2pirdrdz et est donc proportionnelle à l'amplitude de la perturbation.
10Nous avons vu (Chap. 3), que hors élasticité, la fragmentation des systèmes 2Dcartésiens est beaucoup
plus lente car la valeur du potentiel ne dépend pas de l'épaisseur du ﬁlm et car les quantités de matière
à déplacer sont de plus en plus grandes de part la croissance des bourrelets. En 2Dcartésien, les proﬁls
deviennent rapidement homothétiques entre deux temps. La vitesse d'évolution est proportionnelle à t−3/4 et
tend donc vers 0 pour t tendant vers l'inﬁni.
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Fig. 8.4  Développement d'instabilités à l'extré-
mité d'un ﬁl semiinﬁni. Il se forme un étranglement
puis un détachement de matière. Ce schéma de la
dynamique est ensuite répété.
Fig. 8.5  Distance relative entre deux agglomérats λm,semi−−inf/r0 et temps relatif tf,semi−inf entre
deux détachements de matière en fonction du numéro de l'agglomérat détaché à partir de l'extrémité d'un
ﬁl semiinﬁni. L'état quasistatique est obtenu au bout d'une quinzaine de détachements d'agglomérats.
Audelà, le système est indépendant de l'état initial.
8.2.3 Fil semiinﬁni avec une extrémité en contact avec un réservoir de
matière
Les conditions aux limites utilisées pour simuler un ﬁl semiinﬁni au contact, à l'une des
extrémités, d'un réservoir de matière, sont d'un côté un réservoir de matière simulé par un
demiespace déﬁni par z > 0, et de l'autre une condition inﬁnie simulée en rajoutant des
points au fur et à mesure du déplacement de l'instabilité. Ce système à été introduit au
chapitre précédent (Chap. 7) pour simuler un nanoﬁl attaché à un contact source ou drain.
Les éléments matière et gaz peuvent être inversés et le système est ainsi vu comme un puits
semiinﬁni dans un matériau massif.
Rappelons succinctement qu'il se crée un étranglement proche du réservoir de matière à
une distance égale au diamètre du ﬁl (Fig. 8.6) et que le temps de rupture du ﬁl est plus de
30 fois inférieur à la rupture du ﬁl par perlage. La distance entre l'étranglement et le réservoir
de matière ainsi que le développement plus rapide de cette instabilité par rapport au perlage
sont conﬁrmés expérimentalement (Chap. 7).
L'étranglement suit d'abord une loi en puissance t0,35 (Fig. 8.7.a). Ensuite, nous pouvons
dégager un régime exponentiel avec un taux de croissance de ν = 1,40 comme illustré en
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encart de la Fig. (8.7.b). La Fig. (8.7.b) récapitule les taux de croissance et temps de rupture
pour les trois systèmes : ﬁl inﬁni, ﬁl semiinﬁni avec une extrémité libre et ﬁl semiinﬁni avec
une extrémité en contact avec un réservoir de matière. Nous pouvons classer l'importance des
instabilités par leur apparition chronologique : l'instabilité proche d'un réservoir de matière
est plus rapide que celles développées à partir d'une extrémité libre qui est ellemême plus
rapide que l'instabilité par perlage.
Fig. 8.6  Évolution par simulation du
proﬁl d'un nanoﬁl proche d'un contact.
Fig. 8.7  Évolution de l'étranglement rcou au cours du temps pour des ﬁls inﬁnis, semiinﬁnis avec une
extrémité libre et semiinﬁnis avec une extrémité en contact avec un réservoir de matière. Nous pouvons,
dans chacun des cas, tirer un taux de croissance ν.
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8.2.4 Fil ou puits en contact avec le substrat
Le système considéré dans cette section peut être vu comme un ﬁl (cylindre plein entouré
de gaz) ou un puits (cavité cylindrique entourée de matière) débouchant sur un substrat à
l'une des extrémités. La simulation de ces deux systèmes dont les  pleins  et  vides  sont
inversés, est complètement identique : MoveFilm calcule les potentiels, ﬂux, et incréments
de matière de l'espèce à droite de l'abscisse curviligne par rapport à l'espèce de gauche. Ces
grandeurs changent simplement de signe lorsque l'on inverse les deux espèces considérées. Nous
traiterons le cas d'un puits débouchant sur le substrat, ce système étant technologiquement
plus réaliste. L'état initial peut être réalisé par exemple par gravure du ﬁlm d'un substrat
SOI, ou peut être obtenu involontairement, par la présence par exemple d'un défaut local
débouchant sur l'oxyde. Dans les deux cas, la simulation nous permet de prédire l'évolution
du système et de déterminer par exemple les conditions de  guérison  de défauts.
La phénoménologie et l'évolution des grandeurs, comme la position du point triple, dé-
pendent de l'angle au point triple α. Nous donnons ici des exemples caractéristiques pour
diﬀérentes valeurs de l'angle α.
Pour des énergies de surface et d'interface équivalentes à un angle d'équilibre au point
triple inférieur à 90, le point triple se déplace systématiquement vers l'axe de symétrie, centre
du puits, et ceci jusqu'au mouillage complet du puits (Fig. 8.8.a). Dans ces conditions, le puits
se rebouche et à partir de ce moment, le puits se retrouve dans la conﬁguration déjà étudiée
d'un système circulaire semiinﬁni dont l'une des extrémités est libre ( 8.2.2).
Quand l'angle α est supérieur à 90, le point triple s'éloigne systématiquement du centre
du puits (Fig. 8.8.b). L'étranglement minimum rcou n'est pas obtenu au contact du substrat.
Ceci a pour conséquence, une fois l'étranglement pincé, de former une cavité emprisonnée à
l'interface entre le ﬁlm (matière diﬀusante) et le substrat. Ensuite, le puits évolue de la même
manière qu'un système circulaire semiinﬁni avec une extrémité libre.
Dans les deux cas (α inférieur ou supérieur à 90), il se produit une oscillation de la surface
dont la pseudolongueur d'onde est proche de la longueur d'onde lors du perlage λm,inf quand
α est proche de 90, et une pseudolongueur d'onde inférieure quand α est très diﬀérent de
90.
La Fig. (8.9) montre l'évolution dans le temps de l'abscisse du point triple rLT et de
l'abscisse de l'étranglement minimum rcou pour des angles proches de 90. Le pincement se
produit à un temps similaire dans les deux cas (ouverture ou fermeture) et est proche de 25
(Fig. 8.9.a), ce qui est semblable au temps de fragmentation par perlage (qui est d'environ
32). En revanche, plus α est diﬀérent de 90 et plus le pincement se produit rapidement.11
Pour α proche de 90, le taux de croissance ν est proche de 1/4 (Fig. 8.9.b), valeur du taux de
croissance de l'instabilité par perlage. De plus, ν est d'autant plus grand que α est diﬀérent
de 90.
8.3 Simulation de systèmes ﬁnis : puits et tranchée uniques
Après avoir passé en revue les diﬀérents types d'instabilités de ﬁls ou de puits, inﬁnis
et semiinﬁnis ( 8.2), nous allons maintenant nous pencher sur des systèmes ﬁnis, où les
extrémités des systèmes peuvent s'inﬂuencer et où le facteur de forme détermine en grande
partie la phénoménologie. La transformation de tels systèmes par recuit hydrogéné a été
11Résultat non montré ici.
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Fig. 8.8  Simulation de l'évolution d'un puits circulaire semiinﬁni débouchant sur un substrat avec des
énergies de surface et d'interface conduisant à un angle au point triple de α = 89,9(a) et α = 90,1(b).
L'axe r = 0 est un axe de révolution.
Fig. 8.9  Évolution dans le temps (a) de la distance relative de la ligne triple à l'axe de révolution rLT et
(b) de la distance relative minimale de la surface à l'axe de révolution rcou.
étudiée par Sudoh et al. [8285], Lee et al. [60,86,87], Bethers et al. [88] ainsi que par Tanaka
et al. [81]. Aux conditions aux limites d'inﬁnité, d'extrémité libre, de contact avec l'oxyde et
de contact avec un réservoir, vues à la section précédente ( 8.2), il faut rajouter la condition
aux limites où le ﬁl ou la tranchée est ﬁxé par un masque. Nous allons commencer par préciser
ce que nous entendons par les systèmes  puits  et  tranchée  avant d'étudier l'évolution de
ces systèmes dans un matériau massif, sans puis avec masque, et enﬁn au contact d'un BOx.
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8.3.1 Description des systèmes  puits  et  tranchée 
Nous appelons  puits , une cavité circulaire de rayon r0 et profondeur P , gravée dans un
substrat (Fig. 8.10.a). Nous appelons  tranchée  une cavité de largeur L, de profondeur P
et de longueur inﬁnie (Fig. 8.10.b). Ces deux systèmes  puits  et  tranchée  présentent un
proﬁl identique suivant une coupe en profondeur mais nous allons voir que leurs dynamiques
par diﬀusion de surface sont très diﬀérentes. Nous appellerons facteur de forme, noté F , le
rapport de la profondeur P du puits ou de la tranchée, par rapport au diamètre 2r0 du puits
ou par rapport à la largeur L de la tranchée. L'échelle des longueurs est adimensionnalisée
par 2r0 ou L suivant que le système soit un puits ou une tranchée. Rappelons que l'échelle
des temps est en conséquence adimensionnalisée par le facteur B/(2r0)4 ou B/L4, où B est le
facteur d'adimensionnalisation déﬁni en ( 3.1).
Fig. 8.10  Schéma des systèmes initiaux (a)  puits  et (b)
 tranchée  dont les évolutions ont été simulées par diﬀusion
de surface. L'axe z, centre du puits, est un axe de révolution.
Une translation suivant l'axe y des tranchées laisse invariant
le système.
8.3.2 Puits et tranchées dans un matériau massif sans masque
Les conditions aux limites pour simuler des puits et des tranchées dans un matériau mas-
sif sans masque sont une extrémité libre d'un côté et au contact d'un réservoir de l'autre.
Nous allons commencer par développer l'évolution des puits, qui sera ensuite comparée à celle
des tranchées. Enﬁn, nous verrons l'inﬂuence de l'anisotropie de surface sur l'évolution des
tranchées.
(i) Puits
La Fig. (8.11) montre l'évolution de puits avec des facteurs de forme F égaux à 3 (Fig. 8.11.a)
et à 5 (Fig. 8.11.b). Nous observons la formation d'un pincement proche de la surface libre
horizontale, à une distance de l'ordre du diamètre du puits. Ensuite, le puits se referme, em-
prisonnant une cavité qui se réarrange en une cavité sphérique au sein du matériau. Cet eﬀet
a été étudié par Sato et al. de Thoshiba [8995] qui dégagent expérimentalement un facteur
critique Fc compris entre 2,6 et 5,5 [95], endessous duquel le puits se rebouche sans empri-
sonner de cavité. Numériquement, nous montrons que Fc = 2,75 ± 0,05 . Nous expliquons
ce facteur critique par une compétition entre le lissage de la partie supérieure du puits qui
tend à créer un étranglement et celui du fond du puits qui tend à ouvrir cet étranglement.
Cette compétition est arbitrée par le facteur de forme. Quand le facteur de forme est grand,
l'inﬂuence entre les extrémités du puits devient négligeable. Après que le puits se soit refermé,
si ce dernier est assez profond, la cavité emprisonnée peut se scinder en plusieurs cavités sphé-
riques à diﬀérentes cotes en z. En raison d'un dépôt de brevet en cours, nous ne pourrons
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pousser cette réﬂexion. Précisons néanmoins que le nombre de cavités, leur profondeur, et leur
volume, ont été étudiés en fonction du facteur de forme.
Fig. 8.11  Simulation de l'évolution d'un puits circulaire de facteur de forme F (rapport de la profondeur
sur le diamètre du puits) de (a) 3 et (b) 5.
(ii) Tranchées
La Fig. (8.12) montre l'évolution d'une tranchée de facteur de forme F = 25. Nous obser-
vons un pincement à une profondeur d'environ 7 fois la largeur de la tranchée, c'estàdire
nettement plus profondément que pour un puits. De plus, la formation du pincement est beau-
coup plus lente,12 ce qui fait que le fond de la tranchée remonte beaucoup plus, avant que la
tranchée ne se referme. Ces deux constatations expliquent que le facteur de forme critique Fc
audessus duquel une cavité cylindrique (inﬁnie dans la direction perpendiculaire au plan de
simulation) est emprisonnée, soit de 21,5± 0,5, beaucoup plus grand que pour un puits circu-
laire. Une fois la cavité emprisonnée, elle se réarrange en une cavité cylindrique. Étant donné
que Fc est près de 8 fois plus grand pour une tranchée que pour un puits, il est technologique-
ment plus aisé de partir d'une série de puits alignés au lieu d'une tranchée, pour obtenir une
cavité cylindrique. L'expérimentateur devra alors correctement dimensionner les profondeurs
et les distances entre les puits, en fonction de la profondeur et la section de la cavité désirée.
Ce point est étudié par Sato et al. [95]. Dans le cas de tranchées, la Fig. (8.13) montre la
position (profondeur dc et rayon rc) de la cavité formée par évolution d'une tranchée. Par
simulation, nous trouvons les lois d'échelle suivantes :
rc
L
= 0,048F + 1,10 (8.15)
dc
L
= −0,59F + 1,19, (8.16)
12Les lois d'échelle et les causes des diﬀérences sur les temps caractéristiques entre les systèmes 2Dcartésiens
et 2Daxisymétriques ont été développées à la section ( 8.2.1).
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qui peuvent être comparées aux lois d'échelle expérimentales données par Sato et al. à partir
de puits [95] :
rc
2r0
= 0,055F + 0,7 (8.17)
dc
2r0
= −0,56F + 0,3 (8.18)
Les diﬀérences entre les lois d'échelle (Éqs. 8.15 à 8.18) s'expliquent par la diﬀérence de
comportement entre un puits et une tranchée. Le choix de F déterminera le rayon et la
profondeur de la cavité, dans le cas d'une tranchée (Éqs. 8.15 et 8.16) ou d'un puits (Éqs. 8.17
et 8.18).
Fig. 8.12  Simulation de l'évolution d'une tranchée de facteur de forme F (rapport profondeur sur largeur
de la tranchée) de 25, (a) avant et (b) après rupture.
Fig. 8.13  Profondeur dc/L et rayon re-
latif rc/L de la cavité formée en fonction
du facteur de forme F = P/L (où P est
la profondeur initiale et L la largeur ini-
tiale de la tranchée. La cavité se trouve
entre les symboles en carrés rouges et est
centrée sur les symboles en cercles noirs.
121
Chapitre 8. Simulation de systèmes axisymétriques
(iii) Tranchées avec une énergie de surface anisotrope
Notre outil numériqueMoveFilm étant à l'heure actuelle 2D, il ne nous est pour l'instant
pas possible d'étudier l'inﬂuence de l'anisotropie de l'énergie de surface sur l'évolution des
puits. Néanmoins, celleci peut être étudiée pour les tranchées.
La Fig. (8.14) est un exemple d'évolution d'une tranchée de facteur de forme F = 25,
avec une énergie de surface suivant le modèle des liaisons coupées (Annexe C) où l'énergie de
surface γ311 des plans {311} vaut 0,975 par rapport aux énergies des plans {100}, {110} et
{111} ﬁxées à 1 (unités adimensionnelles). Bien que le proﬁl soit complètement facetté, nous
observons une évolution similaire au cas isotrope à savoir : remontée du fond de la tranchée,
création d'un étranglement, puis formation d'une cavité, et enﬁn mise à l'équilibre de la cavité
pendant que la surface horizontale s'aplanit. Pour ces valeurs d'énergies de surface, le facteur
de forme critique est de 21± 1, identique au cas isotrope (Fig. 8.15.a). Pour γ311 < 0,975, Fc
devient inférieur au cas isotrope, et inversement (Fig. 8.15.a). La profondeur minimale de la
cavité formée est atteinte lorsque le facteur de forme F n'est que légèrement supérieur à la
valeur critique Fc. Le fait de proﬁter d'un facteur de forme critique faible quand γ311 est faible
allège les contraintes technologiques pesant sur l'étape de réalisation des puits et permet de
fabriquer des cavités plus proches de la surface libre horizontale (Fig. 8.15.b).13
Fig. 8.14  Évolution d'une tranchée de
facteur de forme F (rapport profondeur
sur largeur de la tranchée) de 25 avec
une énergie de surface anisotrope avec un
modèle de liaisons coupées dont l'énergie
des plans {311} vaut 0,975 par rapport
aux énergies des plans {100}, {110} et
{111}.
8.3.3 Puits et tranchées dans un matériau massif avec masque
Technologiquement, les puits sont formés par photolithographie d'un masque qui, jusque
là, était supprimé avant recuit, ce qui était cohérent avec notre condition de surface libre.
Dans cette section, nous allons étudier l'inﬂuence du masque lorsque celuici est conservé lors
du recuit. Cette expérience a été réalisée par Sato et al. [95]. Ces derniers observent que le
masque bloque l'évolution de la surface horizontale. Pour retranscrire ce phénomène, nous
utilisons la condition aux limites que nous nommerons de  point ﬁxe  : le potentiel du point
extrême (au contact du masque) est pris identique au potentiel de son point adjacent, ce qui a
pour eﬀet d'annuler le ﬂux entre ces deux points, et donc de bloquer le déplacement du point
extrême, tout en conservant la quantité de matière.
13Ceci fait l'objet d'une partie du brevet EN0655819 déposé le 21/12/2006.
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Fig. 8.15  Profondeur relative minimale dc,min/L et rayon relatif rc/L de la cavité formée en fonction
de l'énergie de surface des plans {311} en utilisant un modèle de liaisons coupées (Annexe C). La cavité
se trouve entre les symboles carrés et est centrée sur les symboles en cercles.
Nous observons sur la Fig. (8.16.a) que le pincement du puits proche de la surface hori-
zontale est annulé par la présence du masque. L'étranglement principal est alors proche du
fond de la cavité, à l'image du ﬁl semiinﬁni avec une extrémité libre ( 8.2.2). Dans ce cas,
le facteur critique de formation d'une cavité est de Fc = 4,75± 0,25. Nous pouvons expliquer
que Fc soit plus grand par la présence du masque, car dans ce cas, l'instabilité de l'extrémité
supérieure du puits est bloquée, annulant la contribution du bord débouchant à la formation
de la cavité. De même que pour les puits sans masque, le nombre de cavités en fonction de
F ainsi que leur profondeur et volume ont été étudiés mais ne peuvent être présentés dans ce
manuscrit en raison d'un brevet en cours de dépôt.
Dans le cas d'une tranchée, nous observons sur la Fig. (8.16.b) que, comme pour l'évolution
des puits, le pincement de la tranchée proche de la surface est annulé. Or, le pincement au
fond de la tranchée est très faible. Il est donc nécessaire que la profondeur de la tranchée
soit très grande pour former une cavité : dans ce cas, Fc = 65± 5. Étant donnée la diﬃculté
technologique actuelle à atteindre des facteurs de forme de tranchées de plus de 65, il ne nous
a pas paru nécessaire d'étudier de façon approfondie le nombre, la position et le volume des
cavités formées en fonction du facteur de forme.
8.3.4 Sur oxyde
Les conditions aux limites pour étudier les puits et tranchées débouchant sur le BOx sont
une condition de ligne triple pour la partie inférieure et une condition de surface libre pour la
partie supérieure.
L'étude de ces systèmes a donné lieu à un brevet en cours de dépôt. Nous n'aborderons
donc que la phénoménologie sans donnée chiﬀrée. En résumé, la partie supérieure du puits
ou de la tranchée tend toujours à créer un étranglement tandis que le fond de la cavité peut
accentuer ou minimiser cet étranglement en fonction de l'angle d'équilibre au point triple α
( 8.2.4). La forme ﬁnale dépend du couple (F, α). Les diﬀérents schémas possibles sont :
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Fig. 8.16  Évolution (a) d'un puits circulaire d'un facteur de forme F de 10 et (b) d'une tranchée de
facteur de forme F = 25, tous deux en présence d'un masque (surface quadrillée) bloquant la surface.
 un démouillage complet,
 un mouillage complet,
 la formation d'une cavité en contact avec l'oxyde,
 la formation d'une cavité dans le volume du ﬁlm.
8.4 Simulation de systèmes ﬁnis : tranchées multiples
Il peut être intéressant technologiquement de fabriquer des séries de puits ou tranchées,
de manière à ce que les cavités formées coalescent pour former par exemple un plan de vide
(gaz). Il est ainsi possible de former un ﬁlm de silicium suspendu [91, 94, 95]. Nous allons
nous intéresser à l'évolution d'une série de tranchées sans masque, puis avec un masque.14 En
plus de la profondeur P des tranchées, la phénoménologie dépend de la distance D entre les
tranchées.15 Ces deux grandeurs sont adimensionnalisées par la largeur des tranchées L.
8.4.1 Sans masque
Nous avons déjà vu la possibilité de former une cavité enterrée ( 8.3.2). Imaginons main-
tenant deux tranchées séparées par une distance D inférieure à leur largeur L. Lors du recuit,
avant que le pincement ne se referme complètement, les fonds de tranchées coalescent. Il se
forme alors des ﬁls de matière. De la même manière que les cavités peuvent ou non se réar-
ranger pour former un plan de vide (gaz), les ﬁls formés en imaginant une série de tranchées,
peuvent coalescer pour former un plan de matière suspendu. Schématiquement, que les cavités
se forment (pour D > L) puis coalescent, ou que les ﬁls se forment (pour D < L) puis coales-
cent, la forme ﬁnale est dans les deux cas un plan de matière suspendu au dessus d'un plan
14Étudier l'interaction entre des puits sans masque, nécessite un outil numérique en 3D, ce qui n'est, à l'heure
actuelle, pas possible.
15Le pas de la série de tranchées est ainsi de L+D où L est la largeur de la tranchée.
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de vide. Les diﬀérentes issues possibles sont schématisées à la Fig. (8.17) et les diﬀérents do-
maines de formation en fonction de P , D et L sont récapitulés à la Fig. (8.18.a). Les tranchées
se referment pour former des ﬁls pour D < L (domaine 1) avant que les cavités ne se forment
(domaine 2, D > L). Les ﬁls ou cavités formés ne sont stables (pas de coalescence) que lorsque
la profondeur initiale P est faible (domaine 1A et 2A respectivement). Lorsque la profondeur
est trop faible, il ne se forme ni cavité, ni ﬁl (domaine 3). Pour donner une indication à un
expérimentateur sur la taille des ﬁls ou cavités formés, nous avons systématiquement calculé
le rayon de la section du ﬁl ou de la cavité formés après mise à l'équilibre (Fig. 8.19.b).
Fig. 8.17  Schéma des issues possibles à la suite d'un recuit de tranchées multiples. Dans le domaine 1,
des ﬁls se forment par coalescence des fonds de tranchées. En 1A, ces ﬁls sont stables, alors qu'en 1B, ils
coalescent pour former un plan de matière séparé de la masse du substrat par un plan de vide. Dans le
domaine 2, des cavités cylindriques de forment par pincement des parties supérieures des tranchées. En 2A,
les cavités cylindriques sont stables, alors qu'en 2B, elles coalescent pour former un plan de vide. Il ne se
forme ni cavité, ni ﬁl dans le domaine 3.
8.4.2 Avec masque
De même que pour les tranchées sans masque, la Fig. (8.19.a) récapitule les domaines de
formation des ﬁls et cavités en fonction des profondeurs P et distances D entre tranchées, par
rapport à leur largeur L, dans le cas où des masques sont présents.
Par leur présence, nous avons vu que les cavités ne se formaient que pour une profondeur
initiale des tranchées P supérieure à 65 fois leur largeur L. Le domaine 2 est ainsi d'une
part repoussé vers les rapports P/L grands et d'autre part les cavités formées sont tellement
larges qu'il se produit toujours une coalescence après formation des cavités (domaine 2B). Le
domaine 2A n'existe donc pas pour des tranchées où le masque est conservé.
Nous observons que la présence du masque permet de relâcher la contrainte sur D, pour
former soit des ﬁls soit un plan suspendu (domaine 1B), tout en gardant des valeurs de
P technologiquement acceptables. En eﬀet, des ﬁls et plans suspendus peuvent être formés
même pour D > L, tout en gardant une profondeur de tranchée inférieure à dix fois leur
largeur. La frontière entre les domaines 1A et 3 peut être calculée par de simples constatations
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Fig. 8.18  (a) Zone de formation de ﬁls ou cavités cylindriques en fonction de la profondeur relative F/L
et de la distance relative D/L entre les tranchées. (b) Rayon des ﬁls ou des cavités formés en fonction de
F/L et D/L. Les frontières entre les domaines A et B sont données par : rf = (D + L)/2.











































Un expérimentateur pourra s'appuyer sur la Fig. (8.19.b) pour déterminer les profondeurs,
largeurs et distances entre tranchées adéquates pour une valeur cible du rayon des ﬁls. À
titre indicatif, nous indiquons les expressions donnant les rayons ﬁnaux minimum rf,min et
maximum rf,max des ﬁls obtenus (domaine 1A), connaissant le rapport D/L. Tout d'abord,
nous pouvons montrer que les sections minimum Sf,min et maximum Sf,max des ﬁls obtenus,


















































où (P/L)inf est donné par l'Éq. (8.19). Pour que l'expérimentateur puisse se rendre compte
de la taille des ﬁls formés, nous pouvons considérer un ﬁl circulaire, dont le rayon sera compris
16Les résultats de simulations (symboles, Fig. 8.19.a) sont en parfait accord avec cette loi (trait continu,
Fig. 8.19.a).
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Ces valeurs de rayons extrema sont tracés à la Fig. (8.19.b).
Pour des facilités de photolithogravure, la contrainte technologique est la plus relâchée
pour L = D. Pour ce cas, nous pouvons donner les valeurs accessibles des rayons des ﬁls
formés. Prenons par exemple L = D = 50 nm. Les Éqs. (8.19) et (8.20) nous montrent que
l'expérimentateur devra choisir des profondeurs de tranchée P entre 3,05L et 7,1L, soit entre
environ 150 et 350 nm, pour que les ﬁls se forment. La section des ﬁls formés sera alors
comprise entre (Éqs. 8.21 et 8.22) 630 et 7600 nm2, soit, en considérant des ﬁls circulaires
(Éqs. 8.23 et 8.24), un rayon compris entre 14 et 28 nm. Cet exemple peut être retrouvé par
les Figs. (8.19.a) et (8.19.b). Nous noterons enﬁn que, par simplicité, les rayons extrema des
ﬁls formés peuvent être approximés par rf,min = D/4 et rf,min = D (Fig. 8.19.b).17
Fig. 8.19  a) Zone de formation de ﬁls ou cavités cylindriques en fonction de la profondeur relative F/L
et de la distance relative D/L entre les tranchées. (b) Rayon des ﬁls formés en fonction de F/L et D/L.
Dans le domaine 1, des ﬁls se forment. En 1A, ces ﬁls sont stables, alors qu'en 1B ils coalescent pour
fomer un plan de matière suspendu au dessus d'un plan de vide (gaz). Dans le domaine 2B, des cavités
cylindriques se forment puis coalescent pour former un plan de vide.
Conclusion
Dans ce chapitre, les instabilités générées sur des systèmes 2Daxisymétriques ont été
étudiées, en commençant par l'instabilité dite de perlage d'un ﬁl inﬁni. Puis, diﬀérentes in-
stabilités de bords de ﬁls ou puits ont été détaillées : extrémité libre, présence d'un réservoir
17Ces résultats font l'objet du brevet EN0655822 déposé le 21/12/2006.
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de matière, d'un oxyde ou d'un masque. Ensuite, nous avons dégagé les phénoménologies de
l'évolution du recuit de puits, comparées aux tranchées, en fonction des facteurs de forme
et conditions aux limites. Enﬁn, nous avons vu que l'interaction entre tranchées permet de
générer des systèmes technologiquement intéressants. De façon générale, les systèmes de puits
sont expérimentalement plus avantageux car des cavités et ﬁls peuvent être créés à partir de
profondeur moindre par rapport aux tranchées ; les contraintes technologiques sur la gravure
prérecuit sont alors relâchées. Néanmoins, la présence d'un masque lors du recuit de tran-
chées permet d'obtenir des formes technologiquement intéressantes. Soulignons que toutes les
structures et tous les résultats ne sont pas rapportés dans ce manuscrit.
Cette activité sur les évolutions des puits et tranchées par diﬀusion de surface a généré
trois dépôts de brevets18 et deux autres demandes de dépôt de brevets en cours. Nous nous
rendons donc compte de l'intérêt de la simulation qui permet de tester diﬀérentes structures
à moindre coût et de ne réaliser que les structures intéressantes. Gardons néanmoins à l'esprit
que ceci n'a pu être possible qu'après un travail important de modélisation et de développement
numérique. De plus, la vériﬁcation de la validité du code numérique par des expériences est une
condition sine qua non. Il est intellectuellement très excitant, après avoir cerné les diﬀérents
mécanismes, d'imaginer de nouvelles structures et de les tester par notre outil numérique. Ce
travail touche au domaine de la microélectronique et de la microﬂuidique par exemple par la
formation de microtubes pour le refroidissement de systèmes.
18dont les références sont EN0655817, EN0655819 et EN0655822.
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Simulation de systèmes polycristallins
Introduction
L'analyse du point triple entre un ﬁlm, son substrat et un gaz environnant a été présentée
dans les chapitres concernant la simulation du démouillage (Chaps. 3 et 6). Dans ce chapitre
nous allons élargir cette analyse au point triple sur un joint de grains débouchant, ce qui nous
permet de développer une brique de simulation nouvelle et d'ouvrir le champ d'applications
de MoveFilm. Nous commencerons par préciser les méthodes numériques spéciﬁques à la
problématique du joint de grains, avant de développer les résultats sur les deux types de
phénomènes que sont le creusement d'un sillon au débouché d'un joint de grains en surface
libre ( grooving ) et le frittage ( sintering ).
9.1 Problématique du joint de grains et méthodes numériques
Comme dans les chapitres précédents, l'étude du transport de matière est limitée à la
diﬀusion de surface. Dans ce travail, la seule grandeur macroscopique caractérisant un joint
de grains, mise à part son orientation θgb par rapport à l'horizontale, est l'énergie d'interface
entre les grains, que nous appellerons  énergie de joint de grains , notée γgb. Cette énergie
est adimensionnalisée par l'énergie de la surface libre γsurf considérée isotrope et identique
pour les deux grains.1
Nous supposons que les matériaux de part et d'autre du point triple sont de même compo-
sition ; de la matière peut donc passer d'un grain à l'autre sans distinction. De plus, nous nous
limiterons au cas où le coeﬃcient de diﬀusion au joint de grains est très inférieur au coeﬃcient
de diﬀusion sur la surface libre. Nous nous permettons donc de négliger la diﬀusion au joint de
grains, ce qui revient à considérer le joint comme ﬁxe. Cette hypothèse est couramment faite
pour des études tant analytiques [9698] que numériques [99107] étudiant le creusement aux
joints de grains.2 Ces hypothèses ont pour conséquence que l'intégralité du joint de grains n'a
pas besoin d'être simulée, le point triple intègre à lui seul tous les éléments nécessaires à la
simulation (orientation θgb et énergie γgb du joint de grains).3
1
MoveFilm autorise néanmoins que les énergies des surfaces libres des grains soient diﬀérentes et/ou
anisotropes.
2Si nous voulons considérer des grains de matières diﬀérentes, nous sommes obligés de considérer un joint
de grains mobile pour respecter la conservation de la matière des deux grains indépendamment.
3Dans le cas d'un joint de grains mobile, le point triple se retrouve libre dans deux directions, le calcul
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La problématique de ce chapitre se résume donc au déplacement du point triple le long
d'un joint de grains. Celleci a nécessité le développement d'une forme analytique du potentiel
de diﬀusion au point triple (Annexe B), coeur du problème. Ce potentiel tient compte de
l'énergie du joint de grains γgb (adimensionnalisée par l'énergie de surface des grains γsurf )
ainsi que de son orientation θgb.4 Les ﬂux arrivant au point triple ainsi que l'incrément local
de matière sur le point triple, lors d'une itération numérique, sont calculés par diﬀérence ﬁnie,
de manière similaire à un point sur la surface libre hors du joint de grains (Annexe A). Enﬁn,
le déplacement du point triple le long du joint est calculé en respectant la conservation de la
matière.
Fig. 9.1  Schémas du système initial (a) d'un joint unique séparant deux grains et (b) d'une population
de grains. (c) Schéma d'une évolution du proﬁl pendant la diﬀusion de surface. Initialement, le joint entre
les grains fait un angle θgb par rapport à l'horizontale déﬁnie comme la surface libre loin du joint. ψ est
l'angle dihédral. Les angles sont signés.
Cette méthode de calcul du potentiel sur la ligne triple, qui nous permet de ne pas forcer le
système à conserver un angle, fait l'originalité de notre travail. En eﬀet, les précédentes études
recensées tant analytiques [9698, 108, 109] que numériques [99107, 110112], que le joint de
grains soit considéré ﬁxe [96107] ou mobile [108112], modélise le creusement d'un joint de
grains en imposant les angles au point triple. De même, les études numériques recensées sur
le frittage imposent l'angle dihédral [113116]. Néanmoins, parmi les méthodes de calculs en
champ de phase [117, 118], Bouville et al. [117] ne ﬁxent pas l'angle dihédral, mais aucune
investigation n'a été publiée pour une orientation de joint de grains non perpendiculaire à la
surface libre.
du potentiel au point triple et de son déplacement sont donc particuliers. Le développement d'une forme
analytique du potentiel pour ce type de conﬁguration est donné à l'Annexe B, mais celuici n'a pas été
exploité par simulation.
4La gestion de la surface libre par MoveFilm intègre également la notion de désorientation d'un grain par
rapport à l'autre dans le cas d'une anisotropie de l'énergie de surface, par rotation du γ-plot. Ce point ne sera
pas développé dans ce manuscrit.
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9.2 Creusement au joint de grains
9.2.1 Système d'étude
Le phénomène de creusement aux abords d'un joint de grains a largement été étudié
expérimentalement [119124]. Le système initial que l'on modélise est constitué de deux grains
présentant une surface libre plane et séparée par un joint de grains (Fig. 9.1.a). Les grains sont
considérés comme inﬁnis de part et d'autre du joint de grains. Toutefois, notre modèle étant
ﬁni, le système simulé est progressivement étendu en ajoutant des points de simulations aux
extrémités du système au fur et à mesure que l'évolution morphologique s'étend.5 Ce système
inﬁni sera comparé au cas d'une succession périodique de grains (Fig. 9.1.b) séparés d'une
distance adimensionnelle de 100 unités. Le cas d'une population de grains est simulé par des
conditions aux limites de périodicités. Les angles dont nous suivons l'évolution sont donnés
sur la Fig. (9.1.c).
9.2.2 Évolution morphologique
La (Fig. 9.2) illustre le fait que le point triple tend à se déplacer vers l'intérieur des grains,
diminuant la longueur du joint de grains. Cet eﬀet est accompagné par la création de bourrelets
de part et d'autre du joint de grains. Une observation ﬁne permet de se rendre compte que
la surface libre oscille autour de la cote z = 0 déﬁnissant la surface initiale. Cette oscillation
est à l'image d'un ﬁlm en cours de démouillage (Chap. 3). Mullins [1] explique clairement
comment l'équilibre de l'angle dihédral ψ produit ces bourrelets et comment ils tendent à être
lissés par capillarité. Le lissage, minimisant l'énergie de la surface, bouleverse perpétuellement
l'équilibre de l'angle dihédral et force ainsi le sillon à se creuser. Les phénomènes de lissage
et de creusement sont alors en compétition ; la force du premier vient de la capillarité tandis
que le moteur du second est le résultat de la mise à l'équilibre thermodynamique local de la
ligne triple. Intéressonsnous maintenant aux grandeurs caractéristiques du creusement.
Fig. 9.2  Simulation par diﬀusion de
surface de la formation d'un sillon au ni-
veau d'un joint de grains d'orientation
θgb = −pi/4 par rapport à la surface ini-
tiale horizontale et d'énergie γgb = 1. Ce
phénomène est appelé  grooving .
5Numériquement, dès que l'ordonnée du point à l'extrémité du système se déplace de plus de∆y de la surface
plane initiale, un point est rajouté pour étendre le système simulé. La valeur adimensionnelle de ∆y = 10−6,
suﬃsamment petite par rapport à la distance typique entre deux points consécutifs de 1 unité adimensionnelle,
a été ﬁxée par expérience.
131
Chapitre 9. Simulation de systèmes polycristallins
Nous avons choisi de ne montrer que les évolutions dans le temps de la profondeur du sillon
−zmin et de l'énergie totale du système Etot pour diﬀérentes orientations θgb et énergies γgb
du joint de grains. La référence de l'énergie totale du système Etot est l'énergie de l'état initial
Eini. Sont comprises dans Etot les variations des énergies liées aux surfaces libres des grains
ainsi que la variation de l'énergie liée au raccourcissement du joint de grains. Nous allons voir
que nous retrouvons les mêmes lois d'échelle d'évolution en fonction de γgb et θgb que celles
publiées dans la littérature [1]. L'analyse de ces deux grandeurs nous permet donc de valider
notre outil de modélisation du problème à l'aide de MoveFilm. Nous ne nous étendrons pas
plus sur les autres grandeurs (largeur du sillon, hauteur maximale du sillon...) étant donné
qu'elles sont amplement traitées dans la littérature [96112,119124]. Nous nous intéresserons
surtout aux angles ψ, θg et θd (voir Fig. 9.1) qui constituent un apport par rapport aux travaux
antérieurs où les angles aux joints de grains sont toujours ﬁxés a priori.
Sur les Figs. (9.3.a) et (9.3.b), nous présentons les évolutions de la profondeur du sillon
−zmin pour diﬀérentes orientations θgb. Nous observons plusieurs domaines : zmin est d'abord
proportionnel au temps t au début de la simulation, puis évolue selon t1/4 et enﬁn de-
vient constant quand les joints de grains sont multiples (conditions de symétrie aux limites,
Fig. 9.3.b). L'énergie Etot suit la même évolution : nous y retrouvons les mêmes domaines et
les mêmes interprétations peuvent être avancées (Figs. 9.3.c et 9.3.d). Nous allons détailler ces
diﬀérents domaines.
En prenant un maillage deux fois plus ﬁn (Figs. 9.3.a et 9.3.c), les domaines zmin ∝ t et
Etot ∝ t sont repoussés vers les temps plus faibles, élargissant le domaine de proportionnalité
avec t1/4. Ce constat prouve que les zones zmin ∝ t et Etot ∝ t sont des domaines de stabili-
sation numérique et n'ont pas a priori de cause physique. De plus, les courbes pour n et 2n
points coïncident exactement dans la zone de proportionnalité avec t1/4, ce qui prouve que,
dans ce domaine, la convergence en maillage est vériﬁée.
Les évolutions de zmin ∝ t1/4 et Etot ∝ t1/4 sont en accord avec les lois d'échelle données
par l'analyse élégante de Mullins [1]. Cette évolution est caractéristique de l'évolution mor-
phologique par diﬀusion de surface qui conduit à une équation diﬀérentielle d'ordre 4. Notons
également que plus le joint est incliné (θgb proche de 0), et plus la profondeur du sillon est
importante à un temps donné.
Dans le cas de joints de grains périodiques, nous observons un troisième domaine caractérisé
par une profondeur −zmin et une énergie Etot constante aux temps longs (Figs. 9.3.b et 9.3.d).
Le système atteint un état d'équilibre caractérisé par une profondeur ﬁnie des sillons aux
débouchés des joints de grains. En imaginant un substrat sous la couche polycristalline, si le
ﬁlm est mince par rapport à la distance entre deux grains, les sillons se creuseront jusqu'au
contact du substrat sousjacent, et démouilleront donc le substrat. Il existe donc une taille de
grains critique en dessous de laquelle seuls des sillons seront observés et au dessus de laquelle
le ﬁlm se fragmente puis démouille. La taille de grains critique est entre sept et onze fois
l'épaisseur du ﬁlm quand le joint de grains a une orientation θgb entre pi/2 et pi/4 (Fig. 9.4).6
En conclusion, pour un angle donné, il existe une taille de grain maximale pour éviter la
fragmentation du ﬁlm.7
6Rappelons que la taille des systèmes multijoints simulés sont de 100 unités adimensionnelles d'où une
taille critique des grains de 100/zmin(t→∞).
7Nous prévoyons également une dépendance de la profondeur de stabilisation du sillon en fonction de
l'énergie des joints de grains γgb. En eﬀet, cette profondeur devrait augmenter avec γgb, le système cherchant
à diminuer d'autant plus la longueur des joints de grains que son énergie est élevée. À la limite où γgb tend
vers 0, la profondeur du sillon devient nulle.
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Fig. 9.3  Variation de la profondeur adimensionnelle du sillon−zmin (a et b) et de l'énergie adimensionnelle
Etot par rapport à l'énergie initiale Eini (c et d), aux abords d'un joint de grains d'énergie γgb = 1 et
pour diﬀérentes orientations θgb. a et c : évolution d'un système avec un joint de grains unique. b et d :
évolution d'un système avec des joints de grains multiples parallèles entre eux et séparés d'une période
adimensionnelle prise égale à 100 (ceci revient à dire que la longueur d'adimensionnalisation est la distance
entre les joints divisée par 100). Les échelles sont respectées sur les quatre graphes.
Fig. 9.4  Profondeur de stabilisation des sillons
pour des joints de grains séparés d'une distance
adimensionnelle de 100, en fonction de l'orienta-
tion des joints de grains.
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La Fig. (9.5) montre l'évolution de −zmin et Etot en fonction du temps pour diﬀérentes
énergies de joint de grains γgb. Nous retrouvons les diﬀérents domaines discutés cidessus.
Remarquons que plus l'énergie du joint de grains est élevée, plus le sillon se creuse rapidement
et plus la perte en énergie du système est importante.
Fig. 9.5  Variation de la profondeur adimensionnelle du sillon −zmin (a) et de l'énergie adimensionnelle
Etot par rapport à l'énergie initiale Eini (b), aux abords d'un joint de grains d'orientation θgb = −pi/4 et
pour diﬀérentes énergies γgb.
Nous allons maintenant détailler plus particulièrement l'équilibre du point triple en ana-
lysant les diﬀérents angles le caractérisant.
9.2.3 Analyse de l'équilibre de la ligne triple
La ligne triple est caractérisée par trois angles : l'angle dihédral ψ et les angles θg et
θd (Fig. 9.1), dont nous allons étudier les évolutions temporelles. Les Figs. (9.6.a) et (9.6.b)
montrent l'évolution au cours du temps de l'angle dihédral ψ, à partir d'une surface initia-
lement plane et horizontale (ψ = pi). L'angle dihédral se stabilise sur un angle d'équilibre
dépendant de l'énergie γgb et de l'orientation θgb du joint de grains. Il est d'autant plus faible
que l'énergie du joint est grande et que son orientation est proche de l'horizontale.
Avec les conventions de signes choisies, les trois angles ψ, θg et θd sont liés par la relation
(Fig. 9.1) :
θd + ψ − θg = pi (9.1)
Il faut donc deux équations supplémentaires pour déterminer complètement les conditions
d'équilibre de la ligne triple. Usuellement dans la littérature [96112], l'angle d'équilibre est
imposé en considérant que les équations de YoungDupré (Annexe B) sont vériﬁées. Ces










Toutefois, ici, aucune condition entre θg et θd n'est ﬁxée. En eﬀet, les équations de Young
Dupré (Annexe B) ne sont valables que lorsque la ligne triple est libre dans les deux directions
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Fig. 9.6  Évolution de l'angle dihédral ψ en fonction du temps, (a) pour diﬀérentes orientations θgb avec
γgb = 1, et (b) pour diﬀérentes énergies de joint de grains γgb avec θgb = −pi/4.
perpendiculaires à cette ligne. Or, la ligne triple n'est libre que dans une seule direction : la
direction du joint de grains. De plus, les angles ne sont pas forcés mais sont des résultats de
simulations. Nous constatons sur la Fig. (9.7) que la fonction angulaire cos(ψ/2) sin(−θgb +
(θg + θd)/2) tend vers la valeur γgb/(2γsurf ), quelles que soient les valeurs de θgb et γgb. Ce
résultat est en accord avec l'équation d'équilibre de la ligne triple (Éq. B.19). En eﬀet, notre
















Cette équation d'équilibre n'est autre que la projection de l'équation générale vectorielle de
l'équilibre de la ligne triple (Éq. B.36) selon la direction du joint de grains, c'estàdire la
direction de liberté de la ligne triple. La dernière équation nécessaire à la détermination com-
plète de l'équilibre du point triple serait donnée par une analyse plus globale du système, en
considérant par exemple une continuité du potentiel, ou une proportionnalité entre les quan-
tités de matière éjectées de part et d'autre du joint. Cette égalité ferait intervenir la direction
déﬁnie par la surface plane loin du point triple. Néanmoins, à l'heure actuelle, aucune analyse
ni calcul n'ont abouti à une équation d'équilibre probante. Avançons simplement, au regard
des résultats de la Fig. (9.8), mais sans analyse physique étayée, que θg est proche de −θd
pour θgb entre −pi/2 et −pi/4 et ce quelle que soit l'énergie de surface des grains.
9.2.4 Conclusion sur l'étude du creusement aux abords d'un joint de grains
En conclusion sur cette étude du creusement aux joints de grains, nous retrouvons la
dynamique du creusement lié à la diﬀusion de surface caractérisée par des lois en t1/4. De
plus, notre formalisme nous permet de tirer une loi d'équilibre dans le cas d'un joint de grains
ﬁxe (Éq. 9.3). Cette loi a été vériﬁée pour des orientations et énergies de joints de grains
quelconques.
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pour diﬀérentes orientations θgb et
énergies γgb du joint de grains.
Fig. 9.8  Angle dihédral ψ et angles θg et θd, à l'équilibre (t→∞) en fonction de (a) l'angle θgb et (b)




De façon générale, le frittage,  sintering  en anglais, est une densiﬁcation d'un matériau
en phase solide. Ce procédé est très utilisé en métallurgie des poudres, comme l'illustre la
Fig. (9.9). Nous allons nous intéresser ici au frittage de grains de même espèce, sans liant,
dans le cas où le phénomène de transport conduisant à la densiﬁcation des grains est la
diﬀusion de surface.
Fig. 9.9  Illustration du phénomène de frittage d'une poudre de Ta2O5 [125]. Étape initiale (a), intermé-
diaire (b) et ﬁnale (c). Les grains initialement séparés (a), coalescent en formant des joints de grains (b,
c).
9.3.1 Système
Pour simpliﬁer, nous considérons un système de deux grains de même taille, initialement
circulaires et en contact ponctuel. Ce système à été étudié numériquement [113116], mais
toujours en considérant l'équilibre au point triple déﬁni par l'Éq. (9.2). Nous allons traiter
ce système en coordonnées 2Dcartésiennes (invariance par translation suivant la troisième
direction), ce que ne retranscrit pas le système de grains sphériques.8 Ce système  d'école 
n'est donc donné que comme exemple d'application de simulations par MoveFilm.
9.3.2 Évolution morphologique
(i) Évolution de la surface
Lors de l'évolution du système nous pouvons dégager trois étapes (Fig. 9.10). Tout d'abord,
les grains coalescent en formant un joint qui croît, jusqu'au temps adimensionnel d'environ
une unité. Le système est ensuite dans un état métastable, et n'évolue que peu (jusqu'à un
temps de quelques unités pour γgb = 1 et jusqu'à au moins 10 pour γgb = 0,1). Dans cet état,
remarquons que l'angle dihédral est plus ouvert pour une énergie de joint de grains plus faible.
Enﬁn, le système évolue extrêmement rapidement, un grain grossissant au dépend de l'autre,
c'est le mûrissement d'Otswald.9
(ii) Évolution de la longueur du joint de grains et de l'énergie du système
À l'image des grandeurs étudiées pendant le creusement du joint de grains ( 9.2), nous
avons choisi de détailler plus particulièrement la variation temporelle de la longueur du joint de
8Il faudrait simuler le système en 2Daxisymétrie pour retranscrire le système de grains sphériques.
9Cette dernière étape est déclenchée par un bruit numérique sans signiﬁcation physique, mais le phénomène
de mûrissement d'Otswald reste physique.
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Fig. 9.10  Évolution de deux grains initialement circulaires de rayon égal à une unité adimensionnelle et
en contact tangent, avec une énergie de surface isotrope, et avec une énergie de joint de grains γgb égale
à l'énergie de surface libre γsurf (a) et 0,1γsurf (b).
grains `cou et l'énergie totale du système Etot.10 Nous discernons clairement sur la Fig. (9.11) les
diﬀérentes étapes du frittage énoncées cidessous. La première étape (1) est une stabilisation
numérique, aux temps très courts, à l'image du creusement au joint de grains. Puis, lors de
l'étape de coalescence (2), la taille du joint augmente rapidement et la variation d'énergie est
proche d'une loi ∆E = Etot−Eini ∝ t0,15. Ensuite, le système est métastable (3) : la longueur
du joint et l'énergie sont quasiment constantes. Enﬁn, pendant le mûrissement d'Otswald (4),
la taille du joint diminue drastiquement tandis que l'énergie du système diminue rapidement.
9.3.3 Conclusions de l'étude du frittage
Bien que nous retrouvons les étapes du frittage [116], la géométrie de la ﬁn du mûrissement
d'Otswald ne correspond pas à la réalité étant donné que le joint de grains est supposé ﬁxe
et que sa dynamique n'est pas simulée. En eﬀet, nous nous attendons à ce que le joint se
courbe au fur et à mesure du mûrissement en raison des tensions des surfaces libres. Une
perspective serait de simuler le joint de grains comme une interface et de traiter le problème
en 2Daxisymétrie.
10Rappelons que la référence de l'énergie totale du système Etot est l'énergie à l'état initial Eini, et que,
sont comprises dans Etot, les variations des énergies liées aux surfaces libres des grains ainsi que la variation
de l'énergie liée au joint de grains par la diminution de sa taille.
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Fig. 9.11  Évolutions temporelles relatives à la Fig. (9.10) de la longueur adimensionnelle du joint de
grains `cou (a) et de la variation de l'énergie totale adimensionnelle ∆E = Etot−Eini, où Eini est l'énergie
initiale et Etot comprend les énergies à la surface des grains et l'énergie du joint de grains. Nous retrouvons
les étapes de stabilisation numérique (1), de coalescence (2), de métastabilité (3) puis de mûrissement
d'Ostwald (4).
9.4 Discussion et conclusions de l'étude du joint de grains
Notre formalisme permet de retrouver la dynamique du creusement au joint de grains
ainsi que les diﬀérentes étapes du frittage. Soulignons que, sous l'hypothèse d'un joint ﬁxe,
l'équilibre de l'état quasistatique de la ligne triple est déterminé non pas par l'équilibre donné
par les équations de YoungDupré mais par l'Éq. (9.3).
Une des limitations mise en évidence est l'absence de la simulation de la dynamique de l'in-
terface entre les grains. Dans la perspective de la prendre en compte, l'expression du potentiel
du point triple a été calculée dans le cas où ce dernier a deux degrés de liberté (Annexe B.3).
Le déplacement du point triple a également été calculé en tenant compte de la conservation de
matière de chaque espèce.11 Des systèmes polycristallins en présence ou non d'un gaz environ-
nant et d'un substrat pourraient alors être simulés par MoveFilm pour modéliser l'évolution
de systèmes polycristallins quelconques.
Si les grains n'ont pas la même composition, le déplacement du point triple est complè-
tement déterminé par la conservation des espèces des deux grains indépendamment.12 Si le
joint de grains sépare deux espèces identiques, la modélisation autorise le transport de matière
d'un grain vers l'autre. Le déplacement du point triple est donc déterminé par la conserva-
tion globale de la matière et par la direction du joint de grains. Dans les deux cas, il est
nécessaire de rajouter le coeﬃcient de diﬀusion sur le joint de grains comme paramètre macro-
scopique additionnel. D'un point de vue physique, ce coeﬃcient devrait être nettement plus
faible que le coeﬃcient de diﬀusion sur les surfaces libres. Une compétition entre la réalisation
des conditions d'équilibre de la ligne triple et une courbure du joint est donc prévue. En eﬀet,
le respect de l'équilibre sur la ligne triple demande une courbure du joint de grains qui est
11Cette analyse n'a pas été, à l'heure actuelle, implémentée dans MoveFilm.
12Il n'y a alors pas de phénomène de mûrissement d'Otswald, dans le cas du frittage.
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énergétiquement défavorable.
En outre, il peut paraître aberrant de considérer un glissement du joint de grains si l'on
considère un coeﬃcient de diﬀusion très faible sur le joint de grains. En eﬀet, un glissement
 c'est à dire une translation sans modiﬁcation de la courbure  du joint rectiligne, sous
entend une diﬀusion très rapide le long du joint de grains pour ramener celuici rectiligne.
En d'autres termes, le glissement du joint de grains nécessite qu'un atome sur le joint de
grains et loin du point triple subisse les eﬀets du déplacement du point triple de façon quasi
instantanée. Il est néanmoins prévu un pseudoglissement du joint de grains en considérant
une anisotropie probablement très élevée de l'énergie du joint de grains. Ce glissement du
joint de grains apparaît lors de l'étude analytique du creusement du joint de grains en état
quasistationnaire [1], en faisant l'hypothèse que la ligne triple soit en équilibre dans les deux
directions (équilibre donné par l'équation de YoungDupré). Or, ici, l'équilibre de la ligne triple
n'est pas forcé et nous nous apercevons, à l'issue de nos simulations, que l'équilibre, donné par
l'Éq. (9.3), est vériﬁé dans la direction parallèle au joint de grains qui est la direction libre du
joint. Pendant le creusement, le système atteint un état quasistationnaire où l'équilibre dans
la seconde direction (perpendiculaire au joint de grains) serait déterminé par l'orientation du
joint. L'équation pour résoudre ce problème n'est pas encore déterminée à ce jour.
140
Conclusion générale
Les deux objectifs ﬁxés en début de thèse, à savoir la compréhension des phénomènes
d'agglomération de ﬁlms minces de silicium sur isolant et la proposition de solutions techno-
logiques, ont été atteints. Ce manuscrit rend compte de la ﬁnalisation du premier objectif et
les dépôts de brevets en cours témoignent de la réalisation du second.
Lors de cette thèse, nous avons développé un outil numérique MoveFilm codé en langage
C++, modélisant la diﬀusion de surface. Celuici a été initialement développé pour étudier
l'évolution morphologique d'un ﬁlm isotrope non contraint sur isolant, en utilisant la notion
de potentiel de diﬀusion. Ensuite, son champ d'application a été élargi à un ﬁlm présentant
une énergie de surface anisotrope, puis à un ﬁlm précontraint par le substrat, et ensuite à des
systèmes composés d'un nombre quelconque de fragments en contact ou non avec le substrat.
Puis, il a été élargi à des systèmes axisymétriques. Enﬁn, la prise en compte de joints de grains
a été mise en ÷uvre. Les résultats de simulations ont été comparés à des études expérimentales
sur ﬁlms non contraints puis contraints, et enﬁn sur des nanoﬁls. La méthodologie de recherche
énoncée en introduction générale a donc été la ligne de conduite de ce projet de thèse : ce
manuscrit fait ﬁgurer les trois facettes de ce travail  théorie, simulation et expérience 
interagissant et s'enrichissant mutuellement.
Les deux premières parties de ce manuscrit répondent à la problématique initiale de l'ag-
glomération de ﬁlms minces et la troisième correspond à une ouverture sur d'autres systèmes.
La première partie porte sur l'étude du démouillage de ﬁlms minces non contraints. La
partie expérimentale souligne l'importance de l'anisotropie et met en particulier en évidence
les directions cristallines préférentielles 〈510〉 lors du phénomène de démouillage. Dans le
traitement numérique, nous avons introduit une formulation discrète du potentiel de diﬀusion,
tant en surface que sur la ligne triple entre le ﬁlm, le substrat et le gaz. Cette formulation
nous permet d'expliquer que le démouillage de ﬁlms non contraints est amplement gouverné
par les conditions sur la ligne triple. Nous quantiﬁons le temps de fragmentation du ﬁlm et le
nombre d'agglomérats formés, ceci pour un ﬁlm d'énergie de surface isotrope et anisotrope.
La deuxième partie porte sur les modiﬁcations morphologiques sous l'eﬀet de contraintes
élastiques. Dans la partie expérimentale, nous montrons que le schéma de démouillage des
ﬁlms contraints est similaire à celui des ﬁlms noncontraints. Néanmoins, nous n'avons pas
observé de manifestation expérimentale de l'instabilité d' AsaroTillerGrinfeld  (ATG)
permettant une relaxation partielle de l'énergie élastique du ﬁlm, phénomène en compétition
avec l'eﬀet capillaire lissant la surface. Cependant, la partie numérique a permis de décrire
le développement des instabilités ATG jusqu'à la nonlinéarité du phénomène. Nous mettons
en évidence une forme d'équilibre nouvelle, quand le substrat est très rigide, où la surface
libre développe l'instabilité d'ATG en laissant une épaisseur résiduelle du ﬁlm. Les formes
d'équilibre possibles (ﬁlm plan, ﬁlm présentant une épaisseur résiduelle et ﬁlm morcelé) dé-
pendent des diﬀérents paramètres que sont l'épaisseur du ﬁlm, la déformation biaxiale imposée
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à l'interface par le substrat et la rigidité relative du substrat par rapport à celle du ﬁlm. Pour
traiter le problème du démouillage de motifs minces (ﬁlms ﬁnis) et contraints, nous proposons
une expression du potentiel de diﬀusion sur la singularité mécanique qu'est la ligne triple, lieu
où la densité d'énergie élastique tend théoriquement vers l'inﬁni d'après la théorie classique
de la mécanique. Sa complexité nous a amené à proposer une solution numérique simpliﬁée
pour traiter le problème. Nous mettons en évidence des instabilités particulières, diﬀérentes
des instabilités sur les motifs non contraints et des instabilités de ﬁlms inﬁnis contraints.
La troisième et dernière partie, ouvre la problématique de la diﬀusion de surface à des
systèmes autres que des ﬁlms minces. Dans un premier temps, par l'étude de l'évolution des
nanoﬁls sous recuit hydrogène, nous observons, tant expérimentalement que numériquement,
l'eﬀet original qu'est le pincement aux extrémités des nanoﬁls, au voisinage des contacts,
conduisant à la rupture des ﬁls. De plus, nous pouvons classer chronologiquement les eﬀets du
recuit sur nanoﬁls : le lissage (diminution de la rugosité), l'arrondissement des ﬁls et le pince-
ment à leurs extrémités. Dans un deuxième temps, nous nous sommes intéressés à l'évolution
de systèmes axisymétriques. Nous montrons que les facteurs de forme caractéristiques de ces
systèmes à symétrie de révolution sont faibles et les systèmes portant un intérêt sont donc
facilement réalisables technologiquement. L'un des intérêts de cette thèse fut d'inventer des
formes initiales réalisables par photolithographie pouvant conduire, par diﬀusion de surface,
à des dispositifs originaux répondant à un besoin industriel. Enﬁn, dans un troisième temps,
nous introduisons la notion de joint de grains et simulons le déplacement du point triple (entre
deux grains et le gaz environnant), qui induit un creusement aux abords du joint de grains.
Nous proposons pour cela une nouvelle formulation de l'équilibre au point triple.
Citons, en exemples de perspectives à ce travail, la possibilité d'élargir le code numérique
MoveFilm en trois dimensions, ce qui permettrait d'expliquer les eﬀets tridimensionnels du
démouillage expérimental, entre autres les eﬀets 3D de l'anisotropie. De plus, un outil de
simulation 3D permettrait d'aﬃner la prospective déjà entamée sur les systèmes axisymé-
triques, riches en propriété intellectuelle. Ceci pourrait également permettre d'aﬃner l'intérêt
technologique de ces nouveaux systèmes.
L'étude d'autres conditions expérimentales de recuit peuvent également être envisagées
en changeant par exemple la nature du gaz, les pressions partielles des espèces gazeuses, les
épaisseurs et contraintes du ﬁlm, ou bien la nature du matériau constituant le ﬁlm. Cela
devra donc s'appuyer sur un grand nombre d'expériences et sur l'utilisation des outils de
caractérisation adéquats. De plus, des expériences sur les structures imaginées au Chap. 8
pourraient être conduites.
Jusqu'à présent, les expériences ont été comparées à des résultats d'un outil de simulation
utilisant un modèle continu (MoveFilm). Il peut être envisagé de comparer ces deux points
à des résultats issus de simulations atomistiques de type MonteCarlo cinétique.
Dans la continuité du Chap. 3, nous pourrions simuler le démouillage de ﬁlms minces
possédant une anisotropie de l'énergie de surface et aussi une anisotropie du coeﬃcient de
diﬀusion de surface, points déjà codés dans MoveFilm en 2D.
De même pour le Chap. 9, nous pourrions modéliser la totalité du joint de grains et non
simplement le point triple. Nous pourrions alors aller jusqu'à l'étude de l'évolution de grains
de nombre et disposition aléatoires. Imaginons pour quantiﬁer les paramètres matériaux, un
ajustement du coeﬃcient d'adimensionnalisation, seul nécessaire pour faire le lien avec l'expé-
rience, par exemple sur du  grooving , pour paramétrer les entrées de MoveFilm. À partir
de ces deux derniers points, il serait alors envisageable de quantiﬁer le temps caractéristique du
frittage par mûrissement d'Ostwald (c'estàdire l'accroissement de certains grains au dépend
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des grains adjacents). Ce point est d'un intérêt technologique tant microélectronique que
métallurgique puisque ce phénomène permet d'améliorer la cristallinité et ainsi la résistance
du matériau.
Enﬁn, des perspectives plus lointaines consisteraient à élargir l'outil numérique pour prendre
en compte l'apport de matière par épitaxie ainsi que les transports de matière que sont la dif-
fusion par le volume et l'évaporation/condensation en surface. Cette dernières ouverture devra








Dans cette annexe, les calculs pour obtenir une forme du potentiel pouvant être écrite dans
le code numérique, ne dépendant que de la position des points de la surface discrétisée et des
valeurs des énergies des arêtes, sont détaillés. L'écriture du potentiel est le point clef du code
MoveFilm permettant de s'aﬀranchir de l'hypothèse des faibles courbures et de simuler tout
système présentant un γ-plot1 dérivable par morceaux. De plus, l'analyse détaillée ici sera
étendue au point triple à l'annexe B. Nous verrons en ﬁn de cette annexe que notre écriture
discrète du potentiel est équivalente, aux faibles courbures, à celle d'Herring [12].
Selon la thermodynamique, tout système tend à minimiser son énergie. Le phénomène
physique considéré ici, c'estàdire le moyen de minimiser l'énergie du système est le mouve-
ment d'atomes à la surface. Une méthode pour décrire ce phénomène est donc d'introduire
un potentiel de diﬀusion de surface comme une mesure de la propension d'un atome à se dé-
placer le long de la surface en raison d'une variation d'énergie. Par déﬁnition, le potentiel de
diﬀusion de surface est donc la modiﬁcation de l'énergie libre G (la variation de la cause) par









Nous cherchons donc la variation d'énergie liée à une variation du nombre d'atomes. Pour
cela, nous imaginons un déplacement inﬁnitésimal δηi du point Mi considéré, engendrant un
incrément de volume δVi et une modiﬁcation de l'énergie δGi (Fig. A.1). Un déplacement δηi
parallèle à la courbe isomatière ne permettant pas d'incrément de matière, nous considére-
rons un déplacement suivant la perpendiculaire à la courbe isomatière c'estàdire dans la
direction de déplacement permettant une variation de la quantité de matière. Dans le cas 2D
cartésien (invariance par rotation) non contraint, les courbes isomatière liées au déplacement
du point Mi sont exactement parallèles à la droite (Mi−1,Mi+1). Dans le cas 2Dcartésien
contraint, nous supposons que les états de déformations entre Mi−1 et Mi et entre Mi et
Mi+1 ne varient que très peu, ce qui nous permet également de considérer les parallèles à
(Mi−1,Mi+1) comme courbes iso-matière.2 Quant au cas 2Daxisymétrique, les courbes iso
matières devront être calculées en chaque point.
1voir l'annexe C pour des précisions sur les modèles d'énergie de surface.
2La variation du volume atomique par la déformation étant d'ordre un, la variation du volume atomique
entre deux points adjacents de la surface est d'ordre deux.
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Il suﬃt alors simplement d'expliciter les deux termes δGi(δηi) et δVi(δηi) et de prendre la
limite du rapport en faisant tendre le déplacement δηi du point Mi vers 0 :







Fig. A.1  Schéma de la surface proche
du point Mi non positionné à la limite
du système pour le calcul du poten-
tiel. `i−1 (respectivement `i) et γi−1 ≡
γ(θi−1) (respectivement γi ≡ (θi))
sont la longueur et l'énergie de surface
du segment [Mi−1,Mi] (respectivement
[Mi,Mi+1]). bi est la longueur du seg-




respectivement les incréments de volume
et d'énergie de surface après un déplace-
ment δηi du point Mi perpendiculaire-
ment au plan iso-matière.
Il est nécessaire également de savoir quels travaux prendre en compte dans l'énergie libre
de Gibbs G. Pour notre problème, nous considérons le travail de surface lié à la force capillaire
par l'intermédiaire de l'énergie de surface γ, ainsi que le travail volumique lié à force élastique








où S déﬁnit la surface libre de l'élément considéré et V son volume.
L'opérateur  dérivée  étant linéaire, nous nous autorisons, dans l'expression du potentiel
total µtot, à dissocier les parties capillaire µcap et élastique µe´l liées respectivement aux travaux












Voyons maintenant le détail des calculs géométriques pour chacune des parties capillaire et
élastique.
A.1 Forme discrète de la partie capillaire du potentiel µcap
A.1.1 À contraintes nulles
Les expressions discrètes des parties capillaires de l'énergie libre, avant et après dépla-
cement imaginaire du point Mi parallèlement à la droite (Mi−1,Mi+1), d'une quantité δηi
prennent la forme :
Gcap,i(0) = γ(θi−1)`i−1 + γ(θi)`i (A.5)
Gcap,i(δηi) = γ(θi−1 + δθi−1)(`i−1 + δ`i−1) + γ(θi + δθi)(`i + δ`i), (A.6)
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où les diﬀérents termes sont déﬁnis à la Fig. (A.1). Au premier ordre, la variation d'énergie
engendrée est :









δi`i + o(δηi) (A.7)






`i−1 + δ`i−1 =
√











δηi + o(δηi) (A.11)
Pour calculer δθi−1, nous utilisons la relation suivante :




δθi−1 + o(δθi−1) (A.12)









À contraintes nulles, le volume atomique Ω est constant et est noté Ω0. Ceci permet de
manipuler indiﬀéremment un incrément de matière δN et un incrément de volume δV , au
facteur multiplicatif Ω0 près. Par des considérations géométriques, l'incrément de volume δVi




δηi (bg,i + bd,i) (A.15)



















où γ′i est la dérivée de γ par rapport à θ prise en θi. Cette dernière équation peut s'écrire en





γi−1 sin θi−1 − γi sin θi + γ′i−1 cos θi−1 − γ′i cos θi
)
(A.17)
Nous remarquons que les deux premiers termes correspondent à l'énergie de surface et sont
toujours stabilisant alors que les 2 derniers correspondent à la dérivée de l'énergie de surface et
leur rôle est stabilisant pour des plans minima en énergie et déstabilisant pour des maxima. A
la limite des faibles courbures (θi−1 et θi tendant vers 0) et pour un triangle (Mi−1,Mi,Mi+1)
isocèle, nous retrouvons l'expression de Herring [12] : µ = κ(γ + γ′′), où κ est la courbure.
3Par notre modèle 2D, l'incrément de volume est pris comme un incrément de surface.
149
Annexe A. Calcul du potentiel
A.1.2 À contraintes non nulles
À contraintes non nulles, les calculs sont presque identiques à ceux de la section précédente,
excepté que le volume atomique dépend maintenant de la trace du tenseur des déformations
Tr[ε] par :
Ω = Ω0(1 + Tr[ε]) (A.18)
Au lieu de calculer l'incrément de matière δN suite au déplacement inﬁnitésimal δη par δN =






où l'intégrale est prise sur le volume rajouté suite à l'incrément δη. Nous sommes donc amenés à
déterminer l'état élastique de la matière rajoutée. Nous faisons l'hypothèse que cette accrétion
locale de matière prend l'état de déformations de la matière sousjacente. Cette hypothèse est
appelée  hypothèse d'homoépitaxie . Pour poursuivre les calculs, il faut savoir que l'outil
de simulation mécanique Castem, calcule les densités de l'énergie élastique ωi et les états
de déformations εi sur les sommets Mi des éléments ﬁnis. Nous récupérons ces valeurs aux
points de la surface discrétisée. Á chaque point Mi est donc associé l'état élastique (ωi, εi).
















= ε1i + ε
2
i (A.21)
Nous supposons de plus, que d'un point Mi au point suivant Mi+1, la déformation élastique
varie linéairement de εi à εi+1. En considérant les notations de la Fig. (A.2), nous écrivons
donc que les composantes εm(x) des états de déformations entre x = 0 et x = bg,i valent :




où m prend les valeurs de 1 à 3 suivant la composante. Le volume atomique Ω(x) à l'abscisse
x entre 0 et bg,i prend la forme :
Ω(x) = Ω0
[
1 + ε1(x) + ε2(x)
]
(A.23)
Soit, en explicitant les termes ε1(x) et ε2(x) :
Ω(x) = Ω0








































A.2. Forme discrète de la contribution élastique du potentiel µe´l



















































Le même développement sur la surface quadrillée (notée  surf. quad. ), nous permet de
calculer l'incrément de matière δNi associé au déplacement δηi du point Mi :





























Remarquons que nous pouvons déﬁnir un volume atomique Ωi associé au point Mi par :
Ωi =
∫





Ce qui nous donne d'après l'Éq. (A.28) :4
































de surfaces sont négligées, ce qui revient à supposer l'éner-
gie de surface indépendante de l'état de contraintes ε. L'incrément δGcap,i est donc inchangé,





γi−1 sin θi−1 − γi sin θi + γ′i−1 cos θi−1 − γ′i cos θi
)
(A.31)
A.2 Forme discrète de la contribution élastique du potentiel µe´l
La contribution élastique du potentiel est calculée, comme pour la contribution capillaire,
en imaginant un incrément inﬁnitésimal de matière, schématisé par un accroissement de vo-









4Remarquons que pour calculer le potentiel au point Mi, les états élastiques des points Mi−1, Mi et Mi+1
prennent respectivement des poids de 1/6, 4/6 et 1/6, quand le triangle (Mi−1,Mi,Mi+1) est isocèle. De plus,
dans le cas non contraint, nous vériﬁons que Ωi est égal au volume atomique de référence non contraint Ω0.
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Fig. A.2  Schéma de la surface proche
du point Mi non positionné à la limite
du système pour le calcul du potentiel.
Les états de déformations ε
i
et d'énergies
élastiques ωi sont calculés aux noeuds
Mi.
Nous faisons l'hypothèse dite d'homoépitaxie comme exposée à la section précédente ( A.1.2).
Le dénominateur de l'expression (Éq. A.32), correspondant à l'accroissement de la quantité de
matière, est calculé à la section ( A.1.2). Le numérateur, correspondant à l'accroissement de
l'énergie élastique peut se calculer en supposant, de la même façon qu'à la section ( A.1.2),
que les déformations varient linéairement entre les points Mi. Il s'agit alors de développer la








où n et m prennent les valeurs de 1 à 3, où Cmn sont les termes de rigidité et où les termes
de déformation εm(x) sont explicités à l'Éq. (A.22). Par le même raisonnement que précédem-
ment, nous calculons les densités d'énergie élastique indépendamment sur la surface hachurée
et la surface quadrillée (Fig. A.2). La somme de ces deux termes nous donne :5


































































































Compte tenu de la complexité de cette relation, faisant de surcroît intervenir les coeﬃcients
de rigidité, nous avons utilisé une forme diﬀérente de la variation d'énergie élastique au point
Mi, en supposant cette fois une densité d'énergie élastique variant linéairement entre les points
(et non une déformation variant linéairement entre les points). Par le même raisonnement, cette
5Remarquons que les densités d'énergie élastique des points Mi−1, Mi et Mi+1 ont, dans l'expression du
potentiel au point Mi, un poids respectivement de 1/12, 6/12 et 1/12, auquel il faut rajouter les termes croisés
entre Mi−1 et Mi (pour un poids de 2/12) et entre Mi et Mi+1 (pour un poids de 2/12).
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analyse nous amène à l'expression :
δGe´l,i,lin = δηi6 [bg,i(ωi−1 + 2ωi) + bd,i(ωi+1 + 2ωi)] (A.35)
Nous pouvons démontrer que la diﬀérence des variations d'énergie élastique δGe´l,i,quad (dans le
cas d'une hypothèse de variation linéaire de la déformation entre les points) et δGe´l,i,lin (dans
le cas d'une hypothèse de variation linéaire de l'énergie entre les points) vaut :
δGe´l,i,quad − δGe´l,i,lin = δηi12 (bg,iδωi−1 − bd,iδωi) (A.36)
où nous déﬁnissons l'énergie δωi par la variation de déformation δεi :











Nous nous rendons compte que la diﬀérence entre les deux approches est au moins du deuxième
ordre, voire du troisième ordre en considérant bg,i du même ordre de grandeur que bg,i et δωi−1
du même ordre de grandeur que δωi. Cette constatation justiﬁe l'utilisation de la forme δGe´l,i,lin




[bg,i(ωi−1 + 2ωi) + bd,i(ωi+1 + 2ωi)] , (A.39)
où Ωi est déﬁni suivant l'Éq. (A.30). C'est cette expression qui a été utilisée pour les simulations
des Chaps. 5 et 6.
De manière exacte, la courbe isomatière d'un matériau déformé, passant par le point Mi
n'est pas exactement la parallèle à la droite (Mi−1,Mi+1). Pour un calcul exact, il faudrait
calculer la courbe isomatière paramétrée en fonction des déformations adjacentes au point
considéré. Puis imaginer un déplacement δη suivant cette courbe paramétrée, pour calculer le
potentiel. Les déformations ne variant pas de façon importante d'un segment à l'autre de la
surface, cet eﬀet est d'ordre deux6 et est donc négligé dans le calcul du potentiel comme dans
le calcul du déplacement des points.
A.3 Forme discrète du potentiel en coordonnées cylindriques
Nous nous plaçons dans le cas de systèmes 2Daxisymétriques (invariance par rotation
autour de l'axe z = 0). Nous utilisons les coordonnées cylindriques réduites à (r, z), où z est
l'altitude, r est la distance à l'axe z et où l'azimut n'est pas mentionné.7 Nous supposons le
système non contraint et l'énergie de surface γ isotrope.
De la même manière qu'aux sections précédentes, pour calculer le potentiel µi au pointMi,
nous imaginons un déplacement inﬁnitésimal δηi suivant la normale à la courbe isomatière
−→
Ni
(Fig. A.3). Contrairement au cas 2Dcartésien, la courbe isomatière en 2Daxisymétrie n'est





Ni à la courbe isomatière, qui nous permettront ensuite de calculer
le potentiel au point Mi.
6La variation du volume atomique qui est prise en compte, est d'ordre un.
7Le système est invariant par rotation autour de l'axe z. La coordonnée d'azimut n'est donc pas nécessaire.
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Fig. A.3  Schéma de la surface proche du point Mi non
positionné à la limite d'un système 2Daximétrique. Si et Vi
sont respectivement la surface et le volume du cône tronqué
entre les cotes du point Mi et du point Mi+1. Pour calculer
le potentiel au pointMi, ce dernier est déplacé d'une quantité
δη suivant la normale à la courbe isomatière.
A.3.1 Calcul des coordonnées de la courbe isomatière




Ti) déﬁni par la normale et la tangente à la courbe
isomatière, sont calculées en diﬀérenciant le volume Vi−1+Vi associé au pointMi, par rapport
aux coordonnées du point Mi, où le volume Vi est l'intégrale des sections de la côte zi à la
côte zi+1 :
Vi−1 + Vi =
pi
3
(zi+1 − zi)(r2i+1 + r2i + riri+1) +
pi
3
(zi − zi−1)(r2i + r2i−1 + riri−1) (A.40)

















Par déﬁnition, dVi est nul par un déplacement selon
−→





















































K1,i = (ri+1 − ri−1)(ri+1 + ri + ri−1) (A.44)
K2,i = −2ri(zi+1 − zi−1) + zi(ri+1 − ri−1)− zi+1ri+1 + zi−1ri−1 (A.45)
A.3.2 Calcul du potentiel
Au déplacement inﬁnitésimal δηi du point Mi suivant la normale à la courbe isomatière−→
Ni, il s'ensuit les variations δSi−1, δSi, δVi−1 et δVi respectivement des surfaces Si−1 et Si et
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Nr,i(zi+1 − zi)(2ri + ri+1)−Nz, i(r2i+1 + r2i + riri+1)
]
+ o(δη) (A.49)
Le potentiel au point Mi étant calculé par :






















(ri+1 + ri)(zi+1 − zi)− 1`i−1 (ri + ri−1)(zi − zi−1)
]
K2,i [(zi+1 − zi)(2ri + ri+1) + (zi − zi−1)(2ri + ri−1)] +K1,i [(ri−1 − ri+1)(ri+1 + ri + ri−1]
}
(A.51)









Équilibre et calcul du potentiel au
point triple
Il s'agit dans cette annexe de calculer le potentiel sur la ligne triple pour plusieurs systèmes :
nous commencerons par le point triple entre un ﬁlm, un gaz et un substrat ﬁxe et plan (système
Chaps. 3 et 6) ; puis nous élargirons le problème au point conﬂuent entre un joint de grains
et une surface libre (système Chap. 9) ; enﬁn le point triple entre un ﬁlm, un gaz et un
substrat mobile sera traité comme un cas général de trois espèces quelconques séparées par
des surfaces/interfaces mobiles. Les méthodes de calculs sont fortement inspirées de celles déjà
utilisées pour le calcul du potentiel sur la surface libre (Annexe A) : nous calculerons, à chaque
fois, la modiﬁcation de l'énergie libre de Gibbs δG et l'incrément de volume δV associés à un
incrément inﬁnitésimal de matière. Le passage à la limite du rapport δG/δV nous donnera
une expression du potentiel au point triple. Les diﬀérences entre les cas présentés viennent des
hypothèses sur la direction de déplacement du point triple et des énergies d'interface ( B.1)
ou de joint de grains ( B.2) qui peuvent s'ajouter. Les calculs analytiques qui s'ensuivent
seront conduits de la même façon. Nous verrons que l'écriture du potentiel sur la ligne triple
permet de retrouver les équations d'équilibre spéciﬁques aux problèmes considérés. De plus,
les expressions des potentiels ont l'avantage de pouvoir être directement implémentées dans
MoveFilm. Précisons que pour cette annexe, l'anisotropie de l'énergie de surface est prise en
compte ; en revanche les contraintes élastiques sont négligées.1
B.1 Ligne triple entre un ﬁlm, un gaz et un substrat ﬁxe et plan
Il s'agit dans cette section de calculer le potentiel sur la ligne triple entre un ﬁlm, un
substrat et un gaz (Fig. B.1). Nous faisons l'hypothèse d'un substrat ﬁxe et plan, de telle
sorte que la seule direction de déplacement autorisée du point triple est suivant le substrat.
Pour le calcul du potentiel, nous considérons donc un déplacement inﬁnitésimal δη0 du point
triple M0 selon cette direction (Fig. B.2). De la même manière que pour le calcul du potentiel
hors de la ligne triple (annexe A), nous calculons la variation d'énergie libre de Gibbs δG0(δη0)
liée à ce déplacement inﬁnitésimal, aux diﬀérences près qu'ici, seule une arête de la surface
rentre en jeu (le segment [M0,M1]), et l'incrément de matière par le déplacement δη0 engendre
1Nous prouverons à l'Annexe H que la contrainte ne modiﬁe pas l'état d'équilibre du point triple.
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une énergie supplémentaire (γsub/film − γsub)δη0 où γsub/film et γsub sont respectivement les
énergies d'interface ﬁlm/substrat et de substrat libre :
δG0(δη0) = (`0 + δ`0)γ(θ0 + δθ0)− `0γ(θ0) + (γsub − γsub/film)δη0 (B.1)
Soit, en développant au premier ordre :








δη0 + o(δη0) (B.2)





Fig. B.1  Schéma proche du point triple M0 (ligne de contact) séparant un ﬁlm, un substrat et un gaz.
Les vecteurs sont unitaires et tangents aux surfaces et à l'interface.
Fig. B.2  Schéma proche du point triple M0 séparant un ﬁlm, un substrat et un gaz. L'angle de contact
entre l'interface ﬁlm/substrat et la surface libre du ﬁlm est α ≡ θ0. Le segment [M0,M1] de la surface libre
a pour longueur `0 et énergie γ0 = γ (θ0) avant le déplacement de M0 de η0 et respectivement `0 + δ`0 et
γ (θ0 + δθ0)) après déplacement. La distance du point M1 à l'interface est b0.
De la même manière qu'à l'annexe A, nous exprimons δ`0 et δθ0 en fonction de δη0, puis






γ(θ0) cos θ0 − γ′(θ0) sin θ0 + γsub/film − γsub
]
, (B.4)
où le prime désigne la dérivée par rapport à θ. Cette dernière équation est utilisée dans le code
de simulation MoveFilm.
L'état d'équilibre est donné lorsque µ0 est nul :
γ(θ0) cos θ0 − γ′(θ0) sin θ0 = γsub − γsub/film (B.5)
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· −−−−−→tsub/film = 0,
(B.6)





où αy est déﬁni comme l'angle d'équilibre au point triple. Les résultats sur la mise à l'équilibre
du point triple lors du démouillage d'un ﬁlm d'énergie de surface isotrope et anisotrope, sur
son substrat ﬁxe et plan sont présentés au (Chap. 3).
B.2 Ligne triple entre un joint de grains et une surface libre
Le système considéré dans cette section est un joint séparant deux grains et débouchant sur
la surface libre (Fig. B.3). Nous faisons l'hypothèse d'un déplacement de matière négligeable
le long et à travers du joint de grains par rapport à un déplacement de matière à la surface. En
conséquence, le joint de grains est ﬁxe. Ainsi nous n'autorisons ni glissement du joint de grains,
ni modiﬁcation de sa direction. Pour le calcul du potentiel sur la ligne triple, nous considérons
donc un déplacement inﬁnitésimal δη du point Mgb sur la ligne triple suivant la direction du
joint de grains (Fig. B.4). De cette manière, les variations de quantités de matière des espèces
de part et d'autre de joint de grains ne sont pas identiques. Ceci implique donc l'hypothèse
selon laquelle les espèces constituant les deux grains sont identiques. De la même manière
qu'au paragraphe B.1, nous pouvons calculer un incrément d'énergie libre (γsub/film− γsub)δη
lié à ce déplacement inﬁnitésimal :
δG(δη) = (`g + δ`g)γ(θg + δθg) + (`d + δ`d)γ(θd + δθd)− `gγ(θg)− `dγ(θd)− γgbδη (B.8)
Soit, en développant au premier ordre :









δθd − γgbδη + o(δη) (B.9)
Outre le terme d'énergie du joint de grains γgb, la diﬀérence avec le calcul du potentiel hors
du point triple (Annexe A) vient du fait que le déplacement du point Mgb ne se fait pas
perpendiculairement à la courbe isomatière (droite (Mg, Md) , Fig. B.4) mais suivant la
direction du joint de grain, faisant apparaître les angles θgb et β. Les variations des longueurs
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δ`g et δ`d, des angles2 δθg et δθd et du volume δV peuvent s'écrire :
δ`g = δη cos(θg − θgb − β) + o(δη) (B.10)
δ`d = −δη cos(θd − θgb − β) + o(δη) (B.11)
δθg = −δη
`g




sin(θd − θgb − β) + o(δη) (B.13)
δV = −`gdδη
2
sin(θgb + β) (B.14)
(B.15)
Ainsi, en prenant la limite pour δη tendant vers 0, du rapport de la variation d'énergie δG
sur la variation de volume δV , nous pouvons exprimer le potentiel µgb sur le joint de grains :
µgb =
2
`gb sin(θgb − β)
[
− γ(θg) cos(θg + θgb − β) + γ(θd) cos(θd + θgb − β)
+ γ′(θg) sin(θg + θgb − β)− γ′(θd) sin(θd + θgb − β) + γgb
] (B.16)
Cette expression du potentiel est utilisée pour étudier les phénomènes de creusement aux
abords d'un joint de grains et de frittage (Chap. 9).
Fig. B.3  Schéma proche du point triple Mgb séparant deux grains et un gaz. Les vecteurs sont unitaires
et tangents aux surfaces et au joint de grains.
L'équilibre sur le joint de grains est donné par un potentiel nul au joint de grains (Éq. B.16) :
−γg cos (θg + θgb − β)+γd cos (θd + θgb − β)+γ′g sin (θg + θgb − β)−γ′d sin (θd + θgb − β)+γgb = 0
(B.17)






tgb selon la (Fig. B.3) et les énergies
des surfaces des deux grains γg et γd (déﬁnis proche de la ligne triple), l'équilibre sur la ligne























· −→tgb = 0 (B.18)
2Rappelons que pour exprimer les variations d'angle en fonction de δη, nous pouvons par exemple exprimer




1 + tan2 θ.
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Fig. B.4  Schéma proche du point triple Mgb déﬁnissant les angles et longueurs des segments avant et
après déplacement de δη du point Mgb le long du joint de grains.
En outre, dans le cas d'énergies des surfaces des deux grains isotropes et égales, notées γsurf ,
















Ces équations d'équilibre, dans le cas général (Éq. B.18) et isotrope (Éq. B.19) sur le joint de
grains sont discutées au Chap. 9.
Si nous voulons simuler l'évolution du point triple en considérant des grains d'espèces
chimiquement diﬀérentes, il est nécessaire de respecter la conservation de matière de chacune
des espèces indépendamment. Ceci ne peut être vériﬁé qu'en s'aﬀranchissant de l'hypothèse
d'un joint de grains de direction ﬁxe. Cette conﬁguration revient alors à un cas général, objet
de la section suivante.
B.3 Ligne triple entre trois espèces quelconques
Avant toute chose, rappelons que sur une surface hors ligne triple, séparant une espèce (1)
d'une espèce (2), si nous désirons mesurer la propension de l'espèce (1) à prendre la place de
l'espèce (2), nous imaginons un incrément de matière δN1 de l'espèce (1), remplaçant l'espèce





Par le même déplacement du point de la surface considérée, nous remarquons que l'incré-
ment de volume Ω1δN1 est égal à l'opposé de l'incrément de volume de l'espèce (2) Ω2δN2,
tandis que la modiﬁcation de l'énergie libre δF reste identique. La propension de l'espèce (2)
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Les expressions des potentiels de l'espèce 1 vers l'espèce 2 et de l'espèce 2 vers l'espèce 1 sont
donc de signes opposés. Ce résultat est en accord avec le constat que le ﬂux de 1 vers 2 est de
signe opposé au ﬂux de 2 vers 1, traduisant le fait que le volume laissé par l'espèce 1 est pris
par l'espèce 2.
Il s'agit dans cette section de calculer le potentiel sur ligne triple entre trois espèces quel-
conques, libres de se déplacer dans les deux dimensions du plan perpendiculaire à cette ligne
(plan de la feuille) (Fig. B.5). Ce système peut s'apparenter par exemple à un ﬁlm sur un
substrat ni ﬁxe ni plan ou encore à un joint de grains mobile entre deux grains d'espèces
diﬀérentes. Aucune direction de déplacement du point triple n'est privilégiée. Néanmoins, les
quantités de matière de chaque espèce devant être constantes, par conservation de la matière,
le calcul du potentiel de l'espèce i par rapport à l'espèce j, doit se faire en considérant un dé-
placement laissant la quantité d'espèce k constante, où (i, j, k) sont les permutations possibles







Pour calculer par exemple le potentiel de l'espèce 1 visàvis de l'espèce 3, nous considérons
un déplacement du point tripleMTL, de la quantité inﬁnitésimale δη dans la direction parallèle






































où γ12(pi2 − φ1d), γ23(φ2 − pi2 + φ1d) et γ31(−pi2 − φ1g) sont les énergies respectivement des
surfaces libres entre les espèces 1 et 2, 2 et 3, et 3 et 1, aux angles considérés. Par souci
de simpliﬁcation d'écriture, nous noterons ces énergies respectivement γ12, γ23 et γ31. En
développant l'Éq. (B.24) à l'ordre un, nous obtenons :
δG = γ12δ`12+γ23δ`23+γ31δ`31−γ′12`12δφ1d+γ′23`23(δφ1d+δφ2)−γ′31`31δφ1g+o(δη) (B.25)
où les variations de longueurs et d'angles peuvent s'écrire, après quelques développements :
δ`12 = sin(φ2g)δη + o(δη) (B.26)
δ`23 = sin(−φ2 + φ2g)δη + o(δη) (B.27)
δ`31 = sin(φ1 + φ2g)δη + o(δη) (B.28)
δφ1g = − cos (φ1 + φ2g) δη
`31
+ o(δη) (B.29)
δφ1d = − cos (φ2g) δη
`12
+ o(δη) (B.30)










sin(φ1d + φ2g), (B.32)
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nous en déduisons l'expression du potentiel :
µ1→3 =
2
b1 sin(φ1d + φ2g)
[
γ12 sin(φ2g) + γ23 sin(−φ2 + φ2g) + γ31 sin(φ1 + φ2g)
+ γ′12 cos(φ2g) + γ
′
23 cos(−φ2 + φ2g) + γ′31 cos(φ1 + φ2g)
] (B.33)
L'équilibre entre les espèces 1 et 3, sur la ligne triple, s'écrit donc dG(δη) = 0, soit :
γ12 sin(φ2g)+γ23 sin(−φ2+φ2g)+γ31 sin(φ1+φ2g)+γ′12 cos(φ2g)+γ′23 cos(−φ2+φ2g)+γ′31 cos(φ1+φ2g) = 0
(B.34)
Cette dernière équation peut également s'écrire en déﬁnissant le vecteur
−→
t2 , unitaire selon












· −→t2 = 0 (B.35)




























Cette équation d'équilibre a été posée par Herring [12] et est connue, dans le cas isotrope,
sous le nom de triangle de Neumann. Dans le cas d'énergies isotropes, une projection sur
−→
tij ,
donne les équations de YoungDupré, tandis qu'une projection sur les perpendiculaires à
−→
tij










Fig. B.5  Schéma proche du point triple séparant trois espèces quelconques.
B.4 Interprétation et conclusion
Notre méthode de calcul du potentiel au point triple permet de retrouver les équations
d'équilibre, du cas le plus simple (équation de Young, Éq. B.7), au cas le plus général (équation
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Fig. B.6  Schéma proche du point triple MLT séparant trois espèces quelconques déﬁnissant les angles
et les longueurs avant déplacement de MLT de la distance δη colinéairement au vecteur ~t2. L'origine des
angles est le plan horizontal.
d'Herring, Éq. B.36). Les angles à l'équilibre sont complètement déterminés par la connaissance
des énergies de surface et d'interface. De plus, nous pouvons nous rendre compte que si le point
triple est libre dans une direction, son équilibre est donné par l'équation d'Herring (Éq. B.36)
projetée sur cette direction (Éqs. B.6, B.18 et B.35). Et l'équation complète d'Herring n'est




Modèles d'anisotropie d'énergies de
surface
Pour simuler la diﬀusion de surface, les énergies de surface γ doivent être a priori connues.
Par simplicité de langage, nous nous autorisons à parler de γ-plot pour un graphe donnant
l'énergie de surface en fonction de l'orientation cristalline. Dans cette annexe, les modèles
de γ-plot utilisés comme paramètres du code MoveFilm sont détaillés. Etant donné que
la phénoménologie du démouillage dépend énormément du γ-plot, l'utilisation d'un modèle
approprié est cruciale. Néanmoins, le développement de modèles de γ-plot n'étant pas l'objectif
de cette thèse mais seulement un moyen de décrire les phénomènes de démouillage, nous nous
sommes contentés de modèles simples. Le premier modèle est un modèle indéﬁniment dérivable
développé par Zhang et al. [35] et qui a l'avantage d'être mathématiquement extrêmement
simple tout en respectant la compatibilité du système cubique [35,37]. Néanmoins, ce modèle
ne retranscrit pas exactement les plans cristallins denses. Il fut alors repris par Wong et al.
sous les formes dites  fonction δ  [128131] puis  spike-function  [130,132] et utilisé pour
étudier la diﬀusion de surface rendant compte du facettage par l'intermédiaire des points de
rebroussement du γ-plot. Enﬁn, nous exposerons un 3e`me modèle dit de  liaisons coupées .
Pour développer ce modèle, notre méthode fut l'inverse de celle de Lui, Zhang et Wong : au
lieu de partir d'une forme mathématique simple et de l'améliorer pour que la physique sous
jacente soit correcte, nous sommes partis de concepts physiques pour dériver une expression
mathématique du γ-plot. Nous rappelons que nous ne prenons en compte ni les contraintes de
surface σs ni la rigidité de surface Cs, l'énergie de surface est ainsi indépendante de l'état de
déformation (Chap. 1). Commençons tout d'abord par faire un rappel sur le diagramme de
Wulﬀ.
C.1 Diagramme de Wulﬀ
Le proﬁl d'équilibre thermodynamique1 d'une surface est donné par le diagramme de
Wulﬀ [24] qui est déterminé par la minimisation de la fonction
∫
S γdS à volume constant où
l'inconnue est l'abscisse curviligne le long de la surface. Nous sommes donc face à un problème
de fonction propre qui peut être résolu par minimisation d'une fonctionnelle en introduisant
un multiplicateur de Lagrange, comme l'explique Khare et al. [25]. Ces derniers donnent une
1Le système étant supposé isotherme et sans contrainte préinduite, l'équilibre thermodynamique se résume
à un équilibre vis-à-vis de la surface.
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correspondance mathématique entre le γ-plot et la forme d'équilibre, tandis que la construc-
tion de Wulﬀ [24] est une méthode géométrique de construction de la forme d'équilibre.2 Il est
possible de démontrer [25,39] que seuls les plans tels que γ + γ′′ > 0 (où les primes désignent
une dérivation par rapport à l'angle) apparaissent dans la forme d'équilibre et que, de plus, les
points de rebroussement du γ-plot génèrent une surface plane dans la surface d'équilibre (et
inversement, une surface plane dans la surface d'équilibre nécessite un point de rebroussement
du γ-plot).
C.2 Modèle de Zhang
L'expression générale de ce modèle est la suivante :
γ(θ) = γ0
{
1 + ξ cos
[
p(θ − θ0)]} , (C.1)
où γ0 est l'énergie de surface moyenne, ξ est un facteur d'anisotropie, p est le nombre de pôles
du γ-plot et θ0 est un angle de rotation du γ-plot. Lors de ce travail de thèse, un γ-plot à 8
pôles, compatible avec une symétrie cubique [35,37], a été utilisé. Nous distinguons une valeur
particulière de ξ (de 1/63 pour p = 8) en dessous de la laquelle γ+γ′′ reste positif quel que soit
θ et donc tous les plans cristallins apparaissent dans le diagramme d'équilibre dit de Wulﬀ.
Au dessus de cette valeur en revanche, il existe des angles pour lesquels γ + γ′′ est négatif, et
donc les orientations cristallines correspondantes sont instables et n'apparaissent pas dans le
diagramme de Wulﬀ. Un exemple de ce type de γ-plot avec 4 pôles et un facteur d'anisotropie
de ξ = 11/15 est donné à la Fig. (C.1). Pour ce type de γ-plot, nous remarquons qu'il existe
des plans non représentés dans le diagramme de Wulﬀ.
L'avantage de ce type de γ-plot est d'être très stable par l'utilisation dans un code de
diﬀusion de surface [35]. Néanmoins, l'inconvénient est qu'il ne retranscrit pas exactement les
plans denses même par un ξ grand. C'est dans le but de pallier ce problème que les modèles
 fonction δ  puis  spike function  ont été développé par Wong et al..
C.3 Modèle  fonction δ  et  spike-function 
Étant donné que les modèles de  fonction δ  et  spike-function  n'ont pas été utilisés
lors de ce travail de thèse, nous ne donnons que les formes générales des γ-plot et les références




ciδ (θ − θi) (C.2)
où R correspond aux rayons de courbures des coins entre deux facettes adjacentes de la surface
d'équilibre, N est le nombre de facettes, ci et θi représentent respectivement la longueur et
l'orientation de la ie`me facette et δ est la fonction de Dirac. Ne sont présentes dans la forme
d'équilibre correspondante que les facettes de longueur ci séparées par des portions de cercles
de rayon R. R est modiﬁé pour simuler un eﬀet de la température.
2Notons que le passage du γ-plot vers la surface d'équilibre n'est pas une bijection. Par l'existence et l'unicité
d'une forme d'équilibre absolu, à tout γ-plot correspond une et une seule forme d'équilibre. Néanmoins, il peut
exister plusieurs γ-plot pour une forme d'équilibre donnée. Pour s'en convaincre, il suﬃt de prendre deux
γ-plots avec des valeurs diﬀérentes de γ pour les angles correspondant à γ + γ′′ < 0.
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Fig. C.1  γ-plot selon le modèle de Zhang et forme de Wulﬀ associée. Des facteurs de normalisation
diﬀérents ont été utilisés. La forme de Wulﬀ tracée correspond exactement à un proﬁl d'équilibre obtenu
par simulation MoveFilm à partir d'un carré dont les côtés sont de longueur unitaire.
Puis, les mêmes auteurs [130] proposent un modèle  spike-function  de la forme :










où R, L et  sont des constantes. Cette fonction a des pics centrés en θ = θi. La largeur des
pics est contrôlée par  ( 1) et leur hauteur par L. Physiquement, R représente le rayon de
courbure des coins et L celui des facettes.3 Ce modèle est très proche du modèle  fonction
δ . La diﬀérence essentielle est que le γ-plot est continu et dérivable (et donc a priori plus
stable dans un code de diﬀusion de surface) pour un modèle  spike function .
C.4 Modèle de liaisons coupées
Ce modèle de γ-plot a été développé lors de ce travail de thèse. Il est semiempirique,
partant d'une analyse de liaisons coupées à température nulle, sans passivation, ni reconstruc-
tion, ni relaxation. Il a l'avantage d'être simple tout en gardant des ingrédients physiques pour
obtenir son expression mathématique. De plus, les minima en énergie peuvent être ajustés à
des valeurs réalistes.
C.4.1 Expression du γ-plot
Considérons deux plans denses P1 et P2 d'énergies de surface γP1 et γP2 séparés par un
angle θ12. Considérons de plus un plan vicinal P désorienté de θ par rapport à P1 (0 ≤ θ ≤
3L est surtout introduit pour donner une unité de longueur.
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θ12) (Fig. C.2). Comme schématisé sur la Fig. (C.2), soient l la distance entre deux marches
consécutives, p la longueur des terrasses, q la longueur des contremarches, a la distance entre
deux plans P1 parallèles et b la distance entre deux plans P2 parallèles. Les nombres de liaisons


















L'énergie du plan P de longueur l est :
γ(θ) l = γP1 p+ γP2 q. (C.5)
Ceci nous donne l'expression de l'énergie de surface par unité de longueur d'un plan de déso-
rientation θ ∈ [0, θ12] :
γ(θ) = γP1
(







Fig. C.2  Schéma 2D du réseau d'atomes placés aux intersections de deux familles de plans denses P1 et
P2. L'angle de désorientation entre P1 et P2 est θ12. La distance entre les plans P1 (resp. P2) est a (resp.
b). La désorientation du plan vicinal P fait un angle θ par rapport au plan de référence P1. Les terrasses et
les contremarches ont respectivement des longueurs de p et q. La distance entre deux marches consécutives
est l.
Pour complètement déterminer un γ-plot par ce modèle, il ne reste plus qu'à déﬁnir les
énergies des plans denses (i.e. les γPi) et les angles entre chaque plan (i.e. les θij). Pendant
ce travail de thèse, nous avons utilisé un γ-plot à 12 plans denses correspondant aux familles
cristallographiques {100}, {311}, {111} et {110}. Les énergies des plans denses ont été prises
égales entre elles, sauf l'une des familles dont l'énergie est modulée ( 3.4.2.(ii)). Ce γ-plot
de la zone [11¯0] est tracé sur la Fig. (C.3). Des considérations de géométrie permettent de



















Fig. C.3  γ-plot selon le modèle de liaisons coupées et forme de Wulﬀ associée. Le γ-plot correspond
à la zone [11¯0] avec des points de rebroussement sur les plans denses {100}, {311}, {111} et {110}
d'énergies égales. Le proﬁl d'équilibre n'est composé que de plans denses qui sont générés par les points de
rebroussement du γ-plot.
Pour ce γ-plot particulier, seules les orientations des plans denses apparaissent dans la
construction de Wulﬀ (Fig. C.3). Nous pouvons démontrer que ce γ-plot est formé de portions
de cercles passant par l'origine. Dans la littérature, l'énergie de surface proche des plans denses
est souvent développée en puissance de | tan θ| [133,134] :
γ(θ)
cos θ
= γ0 + β1| tan θ|+ β2| tan θ|2 + β3| tan θ|3 + . . . , (C.10)
où γ0 est l'énergie de surface du plan de bas indice de référence, β1 est l'énergie surfacique
de la marche vicinale, β2 est nul en considérant une répulsion entre marches et β3 traduit
l'interaction entre marches. Le γ-plot de liaisons coupées est donc équivalent à une énergie de







Par le modèle de liaisons coupées, γ+γ′′ = 0 quel que soit θ, ce modèle de γ-plot ne peut donc
pas être utilisé quand le potentiel µ prend la formulation classique d'Herring [12] (µ = κ(γ+γ′′)
où κ est la courbure locale), mais peut être utilisé par le code MoveFilm.
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C.4.2 Corrélation avec des calculs de dynamique moléculaire
Des calculs de dynamique moléculaire à 0 degré Kelvin, sans reconstruction de surface,
ni passivation, utilisant le potentiel de Lenosky [135, 136] ont été réalisés.4 Ils permettent
d'obtenir un γ-plot. Sous les approximations citées cidessus, les γ-plot obtenus sont constitués
presque exactement de cercles passant par l'origine. Nous allons établir une corrélation entre
le γ-plot calculé par dynamique moléculaire et le modèle de liaisons coupées. Calculons pour
cela les énergies des plans denses {100}, {110} et {111}. Sans reconstruction, ni relaxation, ni
passivation, ces énergies équivalent aux nombres de liaisons rompues par l'énergie d'une liaison
Si-Si, notée ESi−Si. Or, couper une liaison Si-Si revient à former deux liaisons pendantes (lp).




(nombre de lp par unite´ de surface)(−ESi−Si) (C.12)
Il ne reste donc plus qu'à compter le nombre de liaisons pendantes par unité de surface. Le
plan (100) a 4 liaisons pendantes par a2, où a est le paramètre de maille du réseau de Si ; le
plan (110) a 4 liaisons pendantes par
√
2a2 ; quant au plan (111), il a soit 2 soit 9 liaisons
pendantes par a2, dépendant de l'endroit où l'on coupe (on prendra la plus stable pour la
suite des calculs) (Fig. C.4). De plus, nous utilisons les valeurs de l'énergie de liaison et du
paramètre de maille calculé par le potentiel de Lenosky qui sont très proches de la littérature :
ESi−Si = 2, 3062 eV et a = 0, 543054 nm. Les valeurs d'énergies approchées de cette manière
sont comparées aux calculs par le potentiel de Lenosky et résumées dans le Tab. (C.1). En
utilisant ces énergies de plans denses et en supposant un modèle de liaisons coupées entre les
plans denses, nous pouvons tracer les γ-plot des zones [001] et [110] Fig. (C.5).
Fig. C.4  Représentation 2D et 3D des atomes (points) et liaisons pendantes (ﬂèches pour les liaisons
pendantes obliques et cercles pour les liaisons pendantes pointant perpendiculairement à la feuille) des
plans (hachurés) {100}, {110} et {111}. La maille cristalline a un paramètre a.
4Ces calculs de dynamiques moléculaires ont été réalisés par François de Crécy.
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valeur des énergies (meV·Å−2)












Tab. C.1  Énergies de surface des plans {100}, {110} et {111} calculées par dénombrement des liaisons
pendantes et par dynamique moléculaire utilisant le potentiel de Lenosky [135].
Fig. C.5  γ-plot des zones Si[001] (à gauche) et Si[110] (à droite) en ne tenant compte que des liaisons
pendantes (modèle de liaisons coupées, traits continus), comparés aux énergies de surface calculées en
dynamique moléculaire par le potentiel de Lenosky à 0K (symboles).
Nous nous apercevons que le modèle de liaisons coupées est en accord avec les calculs de
dynamique moléculaire à 0K sans reconstruction ni passivation. De plus, nous en concluons
que les énergies d'interaction entre marches, les contraintes de surface et les rigidités de surface
sont très faibles à 0K (ces grandeurs sont comprises dans le calcul par dynamique moléculaire
mais ne sont pas prises en compte dans le modèle de liaisons coupées). Ceci justiﬁe au premier
ordre le modèle de liaisons coupées qui est utilisé dans le code MoveFilm ( 3.4.2.(ii)).
Néanmoins, les plans {311} n'apparaissent pas dans l'approche de dynamique moléculaire5.
La prise en compte de reconstructions et/ou le calcul à une température non nulle pourraient
permettre de les faire apparaître.
5Les plans {311} apparaissant expérimentalement pendant le démouillage (Chap. 2), ils seront tout de




Traitement numérique des images
AFM par les ﬁgures de pôles
Cette annexe donne les méthodes numériques mises en place pour créer, à partir d'images
AFM, les ﬁgures de pôles présentées dans ce manuscrit. Cet outil numérique à été codé en
langage C++ et peut être couplé avec un quelconque logiciel d'acquisition ou de traitement
d'images AFM.
Les logiciels d'acquisition et de traitement des images AFM permettent d'accéder aux
coordonnées des points acquis sous forme d'une matrice contenant les cotes des coordonnées.
L'acquisition se fait en général de telle sorte que les points soient espacés régulièrement en
x et y (où (x, y) est le plan horizontal de référence).1 Les écarts d'abscisse et d'ordonnée de
deux points adjacents sont donc constants et notés respectivement ∆x et ∆y. La matrice des
données est notée Mi,j où i et j sont respectivement les indices de lignes et colonnes. Les
coordonnées (xi,j , yi,j , zi,j) du point Mi,j sont donc (i∆x, j∆y,Mi,j).
Nous allons maintenant détailler les méthodes numériques permettant d'obtenir une ﬁgure
de pôles à partir des coordonnées des points Mi,j des images AFM. Puis nous détaillerons les
quelques équations nécessaires au développement du code numérique.
Une ﬁgure de pôles est la projection, sur le plan horizontal de référence, des normales des
plans des points de la surface acquise. Une méthode intuitive d'obtention d'une telle ﬁgure
est de prendre trois points adjacents non alignés (par exemple Mi,j , Mi+1,j et Mi,j+1), et
de balayer les indices i et j aﬁn de déterminer tous les plans existants sur l'image. Cette
méthode a l'inconvénient que la surface acquise est généralement bruitée,2 la ﬁgure de pôles
devient alors ininterprétable. Pour résoudre ce problème, nous balayons une fenêtre de nx par
ny points dans la matriceMi,j et calculons à chaque fois le plan moyen passant le plus proche
de ces nx ·ny points. En appliquant cela, nous nous sommes aperçu que certains plans moyens
non présents sur l'image AFM étaient générés.3 La seconde astuce mise en place est de ne
faire apparaître dans la ﬁgure de pôles que les plans pour lesquels le coeﬃcient de régression,
mesurant la qualité de l'ajustement, est inférieur à un seuil ﬁxé par l'utilisateur.
Les détails mathématiques de ces méthodes sont les suivants. Nous cherchons les compo-
santes a et b du vecteur (a, b, c) normal au plan moyen d'équation ax+by+cz+d = 0. L'écart
1Ceci est vrai pour les AFM classiques mais ne l'est pas pour les AFM 3D comme utilisé au Chap. 7.
2Ce bruit peut provenir de la rugosité intrinsèque de la surface ou être un bruit propre à la méthode
d'acquisition (mode de l'AFM, hors contact, en contact ou  tapping ). Il peut également s'agir d'un bruit
de l'électronique.
3Par exemple un plan entre deux facettes cristallines.
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où la somme se fait sur les points de Mi,j appartenant à la fenêtre nx · ny et les vi,j sont les
poids des points. Nous choisissons en général des poids égaux.
























































Ce système peut s'écrire de façon matricielle :
AX = −dG, (D.8)


















































Il suﬃt donc d'inverser la matrice A pour calculer la solution :
X = −dA−1G (D.12)
En choisissant le vecteur solution comme unitaire, il vient :
1 = |d| · ||A−1G|| (D.13)
Ce qui permet d'écrire :
X = ± A
−1G
||A−1G|| (D.14)
Le signe est déterminé en prenant la solution pour laquelle c est positif. La ﬁgure de pôles est
ainsi obtenue en traçant b en fonction de a.
L'utilisateur donne une valeur seuil Sseuil de l'écart type. Ainsi, seuls les plans tels que S
soit inférieur à Sseuil sont sélectionnés. Il revient à l'utilisateur de correctement dimensionner
la taille nx · ny de la fenêtre et la valeur de seuil Sseuil. Un compromis est à trouver entre une
taille de fenêtre assez grande pour ne pas noyer le signal dans le bruit mais assez petite pour
ne pas générer de plan ﬁctif. Quant au seuil, il est déterminé en sachant que, pour un nombre
de points équivalents sur la ﬁgure de pôles, il est nécessaire d'augmenter Sseuil conjointement à
une augmentation de la taille de la fenêtre, et inversement. Si la surface est facettée, l'utilisateur
verra apparaître des paquets de points sur la ﬁgure de pôles, correspondant aux plans denses.






Cette annexe évalue le coeﬃcient d'adimensionnalisation B, en vue de calibrer le simula-
teur MoveFilm, et par suite, de proposer une valeur du coeﬃcient de diﬀusion de surface Ds
correspondant aux conditions expérimentales mises en ÷uvre. Précisons que, sous les hypo-
thèses de système isotherme et isotrope, B est la seule inconnue permettant de complètement
prédire l'évolution par diﬀusion de surface d'un système diphasé solide/gaz. La détermination
de la valeur de B est donc d'un intérêt majeur. L'ajustement des échelles de temps et d'espace
entre les proﬁls simulés et expérimentaux nous permet ainsi de déterminer le facteur B. Le
coeﬃcient B est alors un véritable pont entre le temps physique et numérique permettant
d'extrapoler les simulations une fois MoveFilm calibré. La méthode consiste à comparer des
résultats de caractérisation MEB fournis par STMicroelectronics et des résultats de simulation
numérique obtenus par MoveFilm.
E.1 Rappel sur le coeﬃcient d'adimensionnalisation B
Nous rappelons que l'équation de la diﬀusion de surface peut s'écrire ( 3.1), dans l'ap-







où yN est la normale à la surface d'abscisse curviligne s et t est le temps. Si la dimension carac-
téristique du système est H, l'unité de temps des simulations devient alors B/H4. L'avantage
de cette adimensionnalisation de l'équation de diﬀusion de surface est que nous retrouvons
les résultats de tous systèmes de même facteur de forme par simple homothétie de l'espace et
dilatation du temps. Par exemple, l'état d'un système de dimension H au temps t correspond
à l'état de ce même système de dimension 2H au temps 16t. En écrivant l'équation de la








[m4 · s−1], (E.2)
1Hors approximation, l'équation de la diﬀusion de surface peut également être adimensionnalisée par le
même coeﬃcient B.
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où nous rappelons que Ds est le coeﬃcient de diﬀusion de surface, γ0 l'énergie de surface, ns
le nombre d'atomes par unité de surface, Ω0 le volume atomique de référence et kBT l'énergie
thermique.2
E.2 Extraction du coeﬃcient B à partir de tranchées
E.2.1 Procédé expérimental
Le procédé expérimental mis en oeuvre par STMicroelectronics, est similaire à celui de
Toshiba [95]. En partant d'une plaque de silicium vierge ( bulk ), des tranchées de diﬀérentes
largeurs ont été gravées (Figs. E.1.a et E.1.b). Le tableau E.1 (colonnes P , L et D) résume
les diﬀérents types de tranchées ainsi que leurs dimensions caractéristiques. Ces tranchées ont
ensuite subi un recuit à une température de 1100C pendant 10 minutes, sous une atmosphère
hydrogénée (10 torr). Conformément aux attentes (Chap. 8), il est observé que les fonds des
tranchées remontent tandis que les sommets descendent (Figs. E.1.c et E.2). Le traitement
thermique a favorisé le transport de matière, globalement des sommets des tranchées vers les
fonds. Les grandeurs Pinf et Psup (Fig. E.1.c), résumées dans le tableau E.1 (colonnes Pinf ,
Psup), ont été utilisées pour comparer les simulations et expériences.
Fig. E.1  Schéma des tranchées. (a) vue de dessus avant recuit, (b) vue en coupe avant recuit, (c) vue
en coupe après recuit.
Fig. E.2  Images MEB de tranchées profondes de 4,8 µm, (a) après gravure et avant recuit et (b) après
recuit. Tel que le prévoit la simulation, les fonds de tranchées remontent (de 0,8 µm dans ce cas) tandis
que les sommets descendent (de 0,7 µm dans ce cas).
2Dans le cas d'une anisotropie, soit du coeﬃcient de diﬀusion de surface soit de l'énergie de surface, seul
le préfacteur est contenu dans le coeﬃcient B. Par exemple, un utilisateur de MoveFilm désirant simuler
l'évolution d'une surface avec une énergie de surface de la forme γ = γ0 [1 + ξ cos(pθ)], n'aura besoin d'indiquer
dans MoveFilm que l'énergie de surface normalisée : 1 + ξ cos(pθ), γ0 étant contenu dans B.
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Type de lignes P L D Pinf Psup P − Pinf − Psup
1 µm 5,05 1 1 0,37 0,33 4,35
0,9 µm 5 0,94 0,86 0,37 0,32 4,21
0,8 µm 4,9 0,85 0,76 0,37 0,46 3,89
0,7 µm 4,8 0,77 0,635 0,46 0,65 3,61
0,65 µm 4,8 0,73 0,575 0,5 0,65 3,45
0,6 µm 4,73 0,7 0,5 0,65 1,02 3,06
0,55 µm 4,7 0,67 0,44 X X X
0,5 µm 4,65 0,64 0,38 X X X
Tab. E.1  Dimensions caractéristiques avant et après recuit. Les valeurs sont données en microns.
E.2.2 Résultats
Les dimensions caractéristiques P , L et D des diﬀérentes tranchées ont été reprises comme
état initial des proﬁls simulés, où une unité d'espace par simulation correspond expérimenta-
lement à 1 µm. Pour chaque type de lignes, les dimensions simulées adimensionnelles Pinf (t)
et Psup(t) ont été tracées en fonction du temps (Fig. E.3.a). L'interpolation de ces courbes
avec les valeurs expérimentales Pinf et Psup (Tab. E.1) permet de déterminer un temps adi-
mensionnel tadim. Enﬁn, la comparaison entre tadim et le temps expérimental de recuit texp
permet de calculer le coeﬃcient B.
La mesure de Pinf et Psup sur les images MEB nécessite de superposer une image de réfé-
rence avant recuit (Fig. E.2). Une autre méthode de détermination de tadim, s'aﬀranchissant
de ce problème, a donc été développée. Celle-ci consiste à tirer des expériences, l'information
relative P − Pinf − Psup (Fig. E.1) et non Pinf et Psup indépendamment. Les mesures expé-
rimentales sont récapitulées dans le Tab. (E.1). La Fig. (E.3.b) montre les résultats de cette
méthode.
Par les deux méthodes, tadim = 0,12 paraît être une bonne évaluation.3 Cette valeur est à
comparer au temps expérimental de recuit de 600 secondes. En conclusion des comparaisons




= 2 · 10−4 µm4 · s−1 (E.3)
Sachant que pour nos expériences T = 1100C et en supposant, pour du silicium, γ = 1 J·m−2,
Ω = (5.4 · 10−10)3/8 = 2,0 · 10−29 m3·atome−1, le coeﬃcient de diﬀusion de surface moyen Ds
multiplié par le nombre d'atomes par unité de surface ns est évalué, aux conditions expéri-
mentales d'études, à :
Dsns = 9,8 · 109 at · s−1 (E.4)
Le Tab. (E.2) donne un ordre de grandeur du coeﬃcient de diﬀusion Ds, où ns est évalué
suivant les plans cristallins. Ces valeurs sont à comparer aux valeurs du coeﬃcient de diﬀusion
de surface sur (100) données par Lagally et al. [137] de quelques 10−12 à quelques 10−9 m2·s−1.
3Nous préférerons utiliser la méthode correspondant à la Fig. (E.3.b) étant donné qu'elle s'aﬀranchit du
problème d'alignement avec l'état initial. De plus, les interpolations donnent une variation plus faible sur tadim
en fonction du type de lignes.
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Fig. E.3  Évolution au cours du temps, par simulation et pour chaque type de lignes (Fig. E.1), (a) des
remontées des tranchées Pinf et de la descente des sommets Psup ; (b) de la profondeur des tranchées
P − Pinf − Psup au cours du temps. L'interpolation des mesures expérimentales sur les courbes simulées
permet de déterminer un temps adimensionnel tadim proche de 0,12.
Type de plans (100) (110) (111)
Ds (m2·s−1) 1, 4 · 10−9 6, 2 · 10−10 5, 0 · 10−10
Tab. E.2  Ordres de grandeur du coeﬃcient de surface Ds calculés suivant les plans cristallins.
La Fig. (E.4) compare un proﬁl MEB après un recuit de 10 minutes et un proﬁl de simula-
tion après un temps adimensionnel 0,12. La simulation rend bien compte de l'abaissement des
sommets et de la remontée des fonds de tranchées. Néanmoins, les proﬁls simulés sont plus
bombés près des sommets. L'une des hypothèses de cette perte de masse est le transport de
matière vers les extrémités des contacts dans la perpendiculaire au plan de simulation. Des
simulations en trois dimensions pourraient conﬁrmer ou inﬁrmer cette hypothèse. Des com-
paraisons entre proﬁls caractérisés et proﬁls calculés sur des tranchées longues peuvent aussi
permettre de s'aﬀranchir de l'inﬂuence d'un éventuel ﬂux de matière dans la direction trans-
verse au plan de simulation pour autant que la caractérisation soit faite loin des extrémités
des tranchées.
En conclusion de cette méthode, la comparaison des résultats de caractérisation MEB four-
nis par STMicroelectronics et des résultats de simulations numériques réalisées surMoveFilm
a permis de déterminer le coeﬃcient d'adimensionnalisation B et ainsi de calibrer la dynamique
de transport de matière par diﬀusion de surface du simulateurMoveFilm. Cette comparaison
a également conduit à l'évaluation de la valeur du coeﬃcient de diﬀusion de surface moyen
compris entre 5 · 10−10 et 1, 5 · 10−9 m2·s−1. En perspective, il serait intéressant de compléter
ce type de comparaison sur des motifs diﬀérents avec les mêmes conditions expérimentales, par
exemple sur un puits circulaire isolé ce qui permettrait de s'aﬀranchir du problème provenant
de la troisième direction (expérimentalement les tranchées ne sont pas inﬁniment longues).
Une seconde perspective est de réitérer ces comparaisons sur des motifs identiques en modi-
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Fig. E.4  Superposition des proﬁls après un recuit de
10 minutes (photo MEB) et un temps adimensionnel de
simulation de 0,12 (graphe), correspondant à une ligne de
type 0,65 µm. Les échelles ont été respectées entre la photo
MEB et le graphe.
ﬁant simplement la température du recuit (dans la gamme Tf/2 < T < 3Tf/4, où Tf est la
température de fusion du silicium). Il serait alors possible de déterminer la dépendance en
température du coeﬃcient de diﬀusion de surface et ainsi d'évaluer une énergie d'activation
moyenne. C'est sur ce principe présenté à la section suivante, que l'extraction des résultats
expérimentaux de Sato et al. [93] nous a permis d'évaluer une énergie d'activation.
E.3 Extraction du coeﬃcient B à partir de puits
Sato et al. [85] ont également réalisé des recuits hydrogénés (10 Torr), pour des tempé-
ratures allant de 800C à 1100C, de motifs de silicium gravés et ont observé leur évolution.
Deux distinctions majeures peuvent être relevées par rapport aux expériences de la section
précédente. Tout d'abord, leurs systèmes initiaux ne sont pas des tranchées (avec une longueur
grande devant la largeur des motifs), mais sont des motifs rectangulaires dont la longueur est
du même ordre de grandeur que la largeur des motifs. Nous assimilerons ces motifs à des puits.
Le rapport des longueurs sur les largeurs des motifs est de 3 dans ce cas. Ensuite, ils observent
l'arrondissement de la section des puits et extraient, non pas la quantité de remontée des
tranchées ou puits, mais le rapport de la longueur des puits sur leur largeur après recuit.
Nous avons procédé à la même méthode de comparaison des simulations (parMoveFilm)
et des expériences (de Sato et al.) qu'à la section précédente, en ajustant le temps expérimental
des recuits par un temps de simulation. La Fig. (E.5.a) montre l'évolution du rapport de la
longueur sur la largeur de la section horizontale des motifs, où les points expérimentaux
correspondent très correctement à la courbe obtenue par simulation. L'extraction des temps
nous permet, de la même manière qu'à la section précédente, de calculer des coeﬃcients B
de 3,8 · 10−8 µm4·s−1 (à 800C) à 4,3 · 10−2 µm4·s−1 (à 1100C). Nous pouvons alors calculer
les coeﬃcients de diﬀusion de surface correspondant à ces valeurs de B. Nous trouvons des
coeﬃcients de diﬀusion de surface de 2,2 ·10−13 m2·s−1 (pour 800C, évalué sur un plan (100))
à 2,2 · 10−13 m2·s−1 (pour 1100C, évalué sur un plan (100)). En traçant le logarithme de ces
coeﬃcients de diﬀusion en fonction de l'inverse de la température (Fig. E.5.b), et en supposant
une loi d'Arrhénius, nous pouvons tirer un coeﬃcient d'activation de 2,13 eV. Ce résultat du
coeﬃcient d'activation est à comparer à celui calculé par Kuribayashi et al. [82] de 3,5 eV et
par Keeﬀe et al. [138] de 2,35 eV. Ces diﬀérences peuvent être expliquées par les diﬀérences
de conditions et procédés expérimentaux.
181
Annexe E. Détermination du coeﬃcient d'adimensionnalisation B
Fig. E.5  (a) Facteur de forme ﬁnal (rapport de la longueur sur la largeur après recuit) des tranchées de
section initialement rectangulaire avec un rapport de trois. (b) Évaluation des coeﬃcients de diﬀusion de
surface Ds sur les plans (100) et (110), calculés à partir de l'ajustement en (a) en fonction de l'inverse de
la température T (le point de gauche est évalué à partir de la ﬁgure 5 de [93] tandis que les trois autres
points sont évalués à partir de la ﬁgure 8 de cette même référence).
Nous notons que le calcul du coeﬃcient de diﬀusion se fait sur un plan spéciﬁque, alors
qu'expérimentalement, ce coeﬃcient correspond à un coeﬃcient  moyen .4 Les valeurs de
ces coeﬃcients est donc à nuancer. Néanmoins, les énergies d'activation extraites ne sont
pas impactées par le choix d'un plan pour le calcul des coeﬃcients de diﬀusion de surface.5
Les valeurs des coeﬃcients B ne sont pas non plus aﬀectées par le choix d'un plan. Nous
spéciﬁerons tout de même que les coeﬃcients B extraits sont des coeﬃcents  moyens , car
ils correspondent à une diﬀusion dans de multiples directions et sur de multiples plans.
En conclusion, les résultats des deux méthodes utilisées pour calculer le coeﬃcient d'adi-
mensionnalisation B se recouvrent. Ces valeurs du coeﬃcient B sont à comparer à celle obtenue
selon des travaux complémentaires de Sudoh et al. [85]. Nous donnons comme récapitulatif :
 Par STMicroelectronics/MoveFilm (à T=1100C, 10 Torr) ( E.2) :
B = 2 · 10−4 µm4 · s−1 (E.5)
 Par Sudoh/MoveFilm (à T=1000C, 10 Torr) ( E.3) :
B = 1,5 · 10−6 µm4 · s−1 (E.6)
 Par Sudoh (à T=1000K) [85] :
B = 1 · 10−5 µm4 · s−1 (E.7)
Lors de ce travail, nous utiliserons la valeur de B extraite à la section ( E.2), à savoir
2 · 10−4 µm4 · s−1.
4Ceci est vrai pour nos travaux comme pour les travaux cités de la littérature.
5En eﬀet, l'énergie d'activation correspond à la pente de la courbe ln(Ds) en fonction de 1/T (par une loi
d'Arrhénius) alors que le choix du plan engendre une simple translation de cette courbe (Fig. E.4.b).
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Annexe F
Dynamique d'une nappe par diﬀusion
de surface
Dans cette annexe, il s'agit de calculer la dynamique d'une nappe (surface 2D) évoluant par
diﬀusion de surface. Soit une nappe quelconque, où x, y, z et t sont respectivement l'abscisse,
l'ordonnée, la cote et le temps :
z = f(x, y, t) (F.1)
Nous supposons les variables de temps et d'espace séparables :1
z = g1(x, y)g2(t) (F.2)
Le système étant considéré comme inﬁni, nous nous autorisons une décomposition en série de
Fourier de la fonction quelconque g1, dont une fonction de base peut s'écrire :2













































1 + p2y + p2x
)3/2 (F.9)
1Nous montrerons que cette hypothèse est compatible avec l'équation de la diﬀusion de surface aux faibles
perturbations.
2Le facteur de la composante (λx, λy) est compris dans la fonction gλx,λy .
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(pxx + pyy) (F.10)
Sachant qu'aux faibles perturbations, l'expression du potentiel calculé par Herring est [12] :3
µ = −2γκΩ0, (F.11)




















Le ﬂux du point (x, y) dans la direction (cosα −→e1 , sinα −→e2) c'estàdire dans la direction
d'angle α (Fig. F.1) :
−→




µ(x+ dh cosα, y + dh sinα)− µ(x, y)
dh
(F.13)






































Fig. F.1  Schéma du ﬂux Jα(x, y)
entre le point (x, y) et le point (x+
d` cosα, y + d` sinα), où d` est un
élément inﬁnitésimal de longueur.
L'incrément du nombre d'atomes δN au point (x, y) au cours du temps δt est l'intégrale




Jβ+pi(x+ d` cosβ, y + d` sinβ)dβδtd`, (F.15)

























3La courbure moyenne est la demisomme des courbures principales.
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Fig. F.2  Schéma de l'incrément de matière δN
de l'élément de surface inﬁnitésimal dS centré sur
le point (x, y).
Si l'on suppose qu'entre t et t + δt, la courbure n'est que très peu modiﬁée localement,
l'incrément de volume au cours de δt est égal à : Ω0δN = dSdh (Fig. F.3). La vitesse du point

























En égalant les expressions de la vitesse (Éqs. F.17 et F.18)4, en utilisant l'expression de
l'incrément de matière (Éq. F.16) et en utilisant l'égalité dS = pid`2, nous prouvons que
la séparation des variables de temps et d'espace dans l'expression générale de la nappe est
compatible avec l'équation de la diﬀusion de surface aux faibles perturbations, et nous trouvons
une dépendance exponentielle en temps de gλx,λy , d'expression :
gλx,λy(t) = Cte exp(νλx,λy t) (F.19)





















Fig. F.3  Schéma du déplacement de l'élément de
surface dS.
D'une part, de cette expression du facteur de croissance d'une nappe faiblement perturbée,
nous pouvons tirer les diﬀérences de l'évolution d'une perturbation 2D par rapport à une
perturbation 3D. En eﬀet, à la limite λy →∞ et en notant λx ≡ λ, nous retrouvons le facteur
de croissance en 2D de l'Éq. (3.20) discutée par Mullins, Lançon, Villain et Cahn [6, 33,34] :
ν2D = −B(2pi)4 1
λ4
(F.22)
4Ce qui revient à utiliser l'équation de la diﬀusion de surface en 3D et dans l'approximation des faibles
courbures, dont l'équivalent en 2D est l'Éq. (3.8).
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D'autre part, si nous imaginons, en 3D, des longueurs d'onde égales entre les perturbations




Sachant que ν est compris dans une exponentielle (Éq. F.3), la diﬀérence d'évolution entre les
systèmes 2D et 3D est très importante. L'étude des systèmes 3D, par exemple le lissage d'une
surface, ne peut donc pas se réduire à l'étude de systèmes 2D. De plus, ces calculs justiﬁent en
partie les diﬀérences ﬂagrantes de comportement entre les systèmes 2Dcartésiens (Chap. 3)
et les systèmes 2Daxisymétriques (Chap. 8), par l'ajout d'une courbure dans la troisième
direction pour des systèmes 2Daxisymétriques.
Enﬁn, nous pouvons démontrer que ce taux de croissance ν3D justiﬁe l'utilisation d'une
PSD ( Power Spectral Density ) circulaire, qui sera préférée à l'utilisation de moyennes de
PSD1D.5
5La PSD, utilisée par les microscopistes pour analyser la rugosité de surface, est égale au carré de la norme
de la transformée de Fourier de la surface. Cette fonction fournit une représentation de l'amplitude de la
rugosité en fonction de la fréquence spatiale. La PSD1D est obtenue par la transformée de Fourier 1D d'une
ligne (1D), tandis que la PSD2D est obtenue par la transformée de Fourier 2D d'une surface (2D). La PSD2D






Calcul du champ de contrainte proche
de la ligne triple
Il s'agit dans cette annexe de calculer le champ de contraintes dans un angle du ﬁlm proche
de la ligne triple, avec une déformation imposée sur une des faces (au contact du substrat) et
une surface libre sur l'autre (au contact du gaz), par une méthode inspirée de la mécanique
de la rupture.1
G.1 Géométrie et hypothèses du système étudié
La géométrie considérée est un secteur angulaire compris entre les angles 0 et α. Le ﬁlm
est compris entre le gaz et le substrat (Fig. G.1). Les hypothèses sont les suivantes :
 Le matériau est en équilibre.
 Le matériau est régi par la théorie linéaire, isotrope et est caractérisé par les modules
de Young Ef et Poisson νf ou par ses coeﬃcients de Lamé λf et µf déﬁnis par :
λf =
Efνf
(1 + νf )(1− 2νf ) (G.1)
µf =
Ef
2(1 + νf )
(G.2)
 Hypothèse de base de la mécanique de la rupture : dans les coordonnées polaires (r, θ),
nous supposons les variables r et θ séparables dans l'expression du déplacement U :2
Ur(r, θ) = fr(r)ur(θ) (G.3)
Uθ(r, θ) = fθ(r)uθ(θ) (G.4)
 Conditions aux limites du chargement mécanique à l'interface (θ = 0) : la déformation
εrr est constante et imposée par le substrat :
εrr(r, θ = 0) = εint, (G.5)
1Les calculs de cette annexe ont été réalisés par François de Crécy.
2Nous verrons que cette écriture sous forme de variables séparables est compatible avec les équations à
résoudre.
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 Conditions aux limites du chargement mécanique à la surface (θ = α) : la surface est
libre, la pression du gaz est considérée comme nulle et nous considérons les contraintes
et rigidités de surface nulles d'où les contraintes nulles à la surface :3
σrθ(r, θ = α) = σθθ(r, θ = α) = 0 (G.7)
 Hypothèse sur la troisième direction : le système est en déformation plane, c'està-dire
que :







Fig. G.1  Schéma de la géométrie
proche du point triple.
G.2 Équations de bilan des forces
Les équations de base de la mécanique sont un équilibre du matériau et sa réaction au






σ = λf · Tr
(
ε
) · I + 2µf · ε (G.12)
En coordonnées cylindriques et en utilisant le fait que la contrainte soit indépendante de






· −→n = ∇s
(








sont les tenseurs de contraintes volumiques des deux matériaux pris à la surface, −→n est le vecteur
unitaire normal à l'interface orienté de 1 vers 2, ∇s est l'opérateur de gradient surfacique, Cs est le tenseur
des rigidités surfaciques, ε est le tenseur des déformations et σs,0 est le tenseur des contraintes surfaciques à
déformations nulles. Dans notre cas, nous faisons l'approximation de contraintes et rigidités surfaciques nulles




G.2. Équations de bilan des forces








































































εrz = εθz = εzz = 0 (G.19)
Soit, en développant avec les formes des déplacements, les déformations peuvent également
s'écrire sous la forme :














Ces formes de déformations sont ensuite injectées dans l'équation de la réaction du maté-
riau (Éq. 6.2) :




























σrz = 0 (G.27)
σθz = 0 (G.28)
Ces dernières expressions de la contrainte sont injectées dans les équations d'équilibre
donnant respectivement les bilans des forces en r et θ :[−(λf + 3µf )fθ(r) + r(λf + µf )f ′θ(r)]u′θ(θ) + r(λf + 2µf )ur(θ) [f ′r(r) + rf ′′r (r)]
+ fr(r)
[−(λf + 2µf )ur(θ) + µfu′′r (θ)] = 0 (G.29)
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[−µfuθ(θ) + (λf + 2µf )u′′θ(θ)] = 0 (G.30)
Le bilan des forces en z ne fournit rien de nouveau.
Ces équations de bilans de forces étant linéaires, nous nous autorisons, pour les résoudre,
à décomposer la solution en une somme d'une solution particulière satisfaisant la déformation
imposée à l'interface et d'une solution générale de Dirichlet (déplacements imposés nuls) en
θ = 0 [58]. La solution complète vériﬁe alors bien la condition de déformation imposée à
l'interface. Nous allons détailler la recherche de la solution particulière puis des solutions
générales.
G.3 Recherche d'une solution particulière
Nous recherchons donc une solution particulière satisfaisant la condition εrr(r, θ = 0) =
εint. Nous posons arbitrairement : ur(θ = 0) = 1 et f ′r(r) = εint. En imposant de plus que le
déplacement Ur soit nul en r = 0, nous obtenons fr(r) = εintr. Cette forme de fr permet de
réécrire le bilan de forces en r (Éq. G.29) :[
−(λf + 3µf )fθ(r)
r




r (θ) = 0 (G.31)
Pour que cette équation soit vériﬁée quels que soient r et θ, il faut que le terme qui dépend de r
soit égal à une constante que nous notons Cte. On doit donc résoudre l'équation diﬀérentielle :
−(λf + 3µf )fθ(r)
r
+ (λf + µf )f ′θ(r) = Cte (G.32)
Dont la solution est :
fθ(r) = −Cter2µf + c1 [r(λf + µf )]
λf+3µf
λf+µf , (G.33)
où c1 est une constante d'intégration. Avec cette expression de fθ(r), les bilans respectivement





r (θ) = 0 (G.34)
8c1µ3f [r(λf + µf )]
λf+3µf
λf+µf uθ(θ)












Le bilan en θ ne peut être satisfait pour tout r et θ que si c1 = 0. Avec cette valeur nulle de
c1, le bilan en θ conduit à :
4εintµfu′r(θ)− Cteu′′θ(θ) = 0 (G.36)
En combinant les formes Éq. (G.34) et Éq. (G.36) des nouveaux bilans obtenus, nous




u′′′r (θ) = 0, (G.37)
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dont la solution est :
ur(θ) = a1 + a2 cos(2θ) + a3 sin(2θ) (G.38)




[a2 sin(2θ)− a3 cos(2θ) + a4] , (G.39)
où a4 est une constante d'intégration. Les conditions aux limites uθ(θ = 0) = 0, ur(θ = 0) = 1,
σθθ(θ = α) = 0 et σrθ(θ = α) = 0 permettent de déterminer les quatre constantes d'intégration
a1 à a4 et les déplacements solutions sont donc :
Ur(r, θ) = εint
µf + (λf + µf ) cos [2(θ − α)]
µf + (λf + µf ) cos(2α)
r (G.40)
Uθ(r, θ) = −2εint (λf + µf ) cos(θ − 2α) sin θ
µf + (λf + µf ) cos(2α)
r (G.41)
Ces déplacements nous permettent de calculer les déformations exprimées en coordonnées
cylindriques par les Éqs. (G.16) à (G.19), puis les contraintes par l'Éq. (6.2) :
εrr(r, θ) = εint
µf + (λf + µf ) cos [2(θ − α)]
µf + (λf + µf ) cos(2α)
(G.42)
εrθ(r, θ) = −εint (λf + µf ) sin [2(θ − α)]
µf + (λf + µf ) cos(2α)
(G.43)
εθθ(r, θ) = εint
µf − (λf + µf ) cos [2(θ − α)]
µf + (λf + µf ) cos(2α)
(G.44)
σrr(r, θ) = 4εint
µf (λf + µf ) cos2(θ − α)
µf + (λf + µf ) cos(2α)
(G.45)
σrθ(r, θ) = −2εintµf (λf + µf ) sin [2(θ − α)]
µf + (λf + µf ) cos(2α)
(G.46)
σθθ(r, θ) = 4εint
µf (λf + µf ) sin2(θ − α)
µf + (λf + µf ) cos(2α)
(G.47)
σzz(r, θ) = 2εint
µfλf
µf + (λf + µf ) cos(2α)
(G.48)
Remarquons que les contraintes et déformations étant indépendantes de r, cette solution par-
ticulière est régulière.4 De plus, nous remarquons que les déformations peuvent s'exprimer
uniquement en fonction du coeﬃcient de Poisson νf , indépendamment du module de Young
Ef .
G.4 Recherche des solutions générales
À cette solution particulière, il faut additionner les solutions générales, que nous cherchons
sous la forme :
fr(r) = crrζ (G.49)
fθ(r) = cθrζ (G.50)
4Un mode mécanique est considéré comme régulier quand les contraintes et déformations ne divergent pas
en r = 0. Au contraire, quand les contraintes et déformations tendent vers l'inﬁni en r = 0, le mode est dit
singulier.
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où cr et cθ sont des constantes et où ζ 6= 1. Ces solutions satisfont d'une part une condition de
Dirichlet à l'interface (i.e. déplacements imposés nuls en θ = 0), ce qui engendre que ur(θ = 0)
et uθ(θ = 0) soient nuls ; et d'autre part une condition de Neumann à la surface, d'où il vient
que σrθ(θ = α) et σθθ(θ = α) soient nuls. Nous pouvons réécrire les bilans de forces (Éqs. G.29
et G.30) avec les Éqs. (G.49) et (G.50), nous conduisant à :
cr(ζ2 − 1)(λf + 2µf )ur(θ) + [(ζ − 1)λf + (ζ − 3)µf ]u′θ(θ) + crµfu′′r (θ) = 0 (G.51)
(ζ2 − 1)µfuθ(θ) + cr [(ζ + 1)λf + (ζ + 3)µf ]u′r(θ) + (λf + 2µf )u′′θ(θ) = 0 (G.52)
Ces deux équations sont indépendantes de r. En les combinant, on obtient par exemple les
deux équations diﬀérentielles suivantes, quasiment identiques, indépendantes des coeﬃcients
de Lamé :
(ζ2 − 1)2ur(θ) + 2(ζ2 + 1)u′′r (θ) + u′′′′r (θ) = 0 (G.53)
(ζ2 − 1)2uθ(θ) + 2(ζ2 + 1)u′′θ(θ) + u′′′′θ (θ) = 0, (G.54)
dont les solutions satisfaisant les conditions aux limites ur(θ = 0) = 0 et uθ(θ = 0) = 0 sont,
dans le cas ζ 6= 1 :
ur = c1 sin(θ) sin(ζθ) + c2 sin(θ) cos(ζθ) + c3 cos(θ) sin(ζθ) (G.55)
uθ = c4 sin(θ) sin(ζθ) + c5 sin(θ) cos(ζθ) + c6 cos(θ) sin(ζθ), (G.56)
où les c1 à c6 sont des constantes d'intégrations. En injectant ces solutions dans les bilans de
forces, nous obtenons quatre équations liant les ci, faisant intervenir les coeﬃcients de Lamé.
De plus, comme le facteur multiplicatif de déplacement est déjà pris en compte par le rapport
cr/cθ, nous pouvons arbitrairement imposer l'un des coeﬃcients, par exemple égal à 1. En
outre, les conditions aux limites σθθ(θ = α) = 0 et σrθ(θ = α) = 0, permettent d'obtenir deux
autres équations liant les constantes ci. Nous obtenons ainsi l'équation transcendantale :
sin2(ζα) =
(λf + 2µf )2 − ζ2(λf + µf )2 sin2(α)
(λf + µf )(λf + 3µf )
(G.57)
Cette équation transcendantale est strictement équivalente à l'équation donnée par Leguillon
[58]. Une fois exprimée en module d'Young et de Poisson, elle devient indépendante du module
de Young et ne dépend que du coeﬃcient de Poisson :
sin2(ζα) =
−4(νf − 1)2 + ζ2 sin2(α)
4νf − 3 (G.58)
Posons le coeﬃcient d regroupant toute la dépendance explicite par rapport à l'angle α :5
d =
(λf + 2µf ) cos(α) cos(ζα) + [ζ(λf + µf )− µf ] sin(α) sin(ζα)
(λf + 3µf ) {[(1 + ζ)λf + (2 + ζ)µf ] cos(ζα) sin(α) + µf cos(α) sin(ζα)} (G.59)
Compte tenu des conditions aux limites, et étant donné que cr = cθ que nous notons k et
qui est appelé  facteur généralisé d'intensité des contraintes , les solutions générales des




Ur(r, θ) = krζ
{
(λf + 3muf )d cos(θ) sin(ζθ) + ζ(λf + µf )d cos(ζθ) sin(θ)




Uθ(r, θ) = krζ
{
cos(θ) sin(ζθ)− [(1 + ζ)λf + (3 + ζ)µf ] d sin(ζθ) sin(θ)




De ces déplacements se déduisent les déformations εrr, εrθ et εθθ et les contraintes σrr, σrθ et
σθθ par les équations G.16 à G.19 et par l'équation 6.2.
G.5 Solution globale
La solution globale satisfaisant les conditions énoncées en G.1 est la somme des solutions
générales dénommées par les modes ζi (Éqs. G.60 et G.61), auxquelles il faut ajouter la solution
particulière d'ordre 1 (Éqs. G.40 et G.41), que nous pouvons écrire sous la forme :





où les vecteurs propres u1(θ) = (ur,1(θ), utheta,1(θ)) et ui(θ) = (ur,i(θ), utheta,i(θ)) ne dé-
pendent pas du chargement εint mais seulement de θ, de la géométrie locale (c'estàdire de
l'ouverture α) et des propriétés du matériau (par l'intermédiaire du coeﬃcient de Poisson νf ).
La solution globale est donc entièrement déterminée, aux facteurs ki près. Ces facteurs ki
sont, quant à eux, dépendants de la géométrie complète et du chargement εint de la structure.
La déformation imposée εint intervient donc à la fois dans la solution particulière et dans les
solutions générales à travers les facteurs ki. SanchezPalenzia propose une méthode de déter-
mination des facteurs d'intensités généralisés ki par une fonction test intégrée sur un contour
Γ [58]. La fonction test est la forme bilinéaire anti-symétrique :





[σ (U)nV − σ (V )nU ] dS, (G.63)
où n est la normale au contour Γ orientée vers l'extérieur et σ (U) est l'opérateur des contraintes











où r−ζiu−i (θ) est le mode associé à −ζi et où U(r, θ) est la solution globale du déplacement qui
peut par exemple être donnée par un code éléments ﬁnis. La solution ne dépend théoriquement
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pas du contour Γ choisi, mais en pratique, des précautions doivent être prises [58]. En eﬀet,
le contour doit être relativement loin du point triple (pour que le calcul d'éléments ﬁnis soit
valable), mais pas trop pour que les solutions singulières fassent encore sentir leurs eﬀets. Le
contour Γ choisi pour calculer le facteur d'intensité sera alors à quelques éléments du point
triple, typiquement quatre ou cinq.
G.6 Énergie élastique
Les opérateurs des Éqs. (G.16) à (G.18) et de l'Éq. (G.12) étant linéaires, et compte
tenu du développement des déplacements (Éq. G.62), nous pouvons écrire les déformations et















































(σrr,iεrr,i + 2σrθ,iεrθ,i + σθθ,iεθθ,i) (G.68)






où Fi,j est une fonction de l'ouverture α et de l'angle θ déterminée par les déplacements
solutions (Éq. G.62), dépendant également des constantes matériaux.
En intégrant cette densité énergie ω dans le secteur angulaire entre θ = 0 et θ = α et entre
r = 0 et r = R (où R est ﬁni), on obtient une énergie élastique totale du secteur angulaire






ωrdrdθ ∝ Rζi+ζj (G.70)
En conclusion, il est donc possible de déterminer, au voisinage du point triple, une densité
d'énergie élastique ω (Éq. 1.4) et une énergie élastique totale comprise dans un secteur angu-
laire ﬁni (θ entre 0 et α et r entre 0 et R ﬁni) Ee´l (Éq. G.70). La densité d'énergie élastique
ω tend vers l'inﬁni en présence de modes singuliers, en s'approchant du point triple (r → 0).
Néanmoins, l'énergie élastique totale Ee´l comprise dans un secteur angulaire proche de la ligne
triple (quand R→ 0) reste ﬁnie.
6Par la déﬁnition des déformations sous forme d'un tenseur symétrique, il vient : εrθ,j = εθr,j et σrθ,j = σθr,j .
7Dans cette somme, le mode particulier d'ordre 1 est confondu aux autres modes : ζ1 = 1 et k1 = εint.
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Calcul de la contribution élastique du
potentiel proche de la ligne triple
Il s'agit dans cette annexe de calculer la contribution élastique du potentiel sur la ligne
triple, connaissant le champ de contraintes (Annexe G). La déformation εint est imposée sur
une des faces et la surface est libre sur l'autre face. La géométrie et les hypothèses sont les
même que celles de l'Annexe G. On montre que l'on peut, malgré la singularité sur la ligne
triple chargée mécaniquement, déﬁnir une contribution élastique du potentiel discrétisé qui
conserve une valeur ﬁnie.1
H.1 Géométrie et hypothèses du système étudié
La géométrie et les hypothèses sont les mêmes que celles de l'Annexe G. De plus, le point






où r est la distance au point triple, les ki sont appelés  facteurs d'intensités généralisés 
associés au mode ζi et où les Fi,j sont des fonctions de l'ouverture α, de l'angle polaire θ et




De plus, nous remarquons que la densité d'énergie élastique des termes (i, j) tels que ζi+ζj > 2
devient nulle en se rapprochant du point triple (r → 0). Nous ne nous intéressons donc qu'aux
modes tels que :
ζi + ζj ≤ 2 (H.3)
1Les calculs de cette annexe ont, en grande partie, été réalisés par François de Crécy.
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H.2 Énergie élastique totale au voisinage de l'angle
L'énergie élastique totale Ee´l dans le voisinage de l'angle triple est déﬁnie sur le secteur



















Ee´l(Ξi,j , R, ki, ζi) =
∑
i,j
Ee´l,ij(Ξi,j , R, ki, ζi), (H.5)
où :









Fig. H.1  Schéma de la géométrie
proche du point triple.
H.3 Contribution élastique du potentiel sur le point triple






où l'accroissement de la quantité de matière δN est compté en déplaçant le point anguleux
sur le substrat à h constant et l'accroissement d'énergie se déduit de la nouvelle énergie des
secteurs angulaires grisé et hachuré (Fig. H.2). Il faut donc considérer R comme une fonction de
α. La manière proposée pour calculer ce potentiel est de calculer indépendamment la variation
d'énergie δEe´l et la variation de quantité de matière δN en fonction de la variation de α, puis









H.3. Contribution élastique du potentiel sur le point triple
H.3.1 Calcul de la variation de l'énergie élastique
La manière proposée pour calculer la variation d'énergie élastique δEe´l est de dériver




































ω(r, θ, α+ dα)dA,
(H.10)
où l'intégrale intervenant au second membre est calculée sur l'aire hachurée (Fig. H.2).
Fig. H.2  Schéma de la géométrie
proche du point triple après un déplace-
ment dη du point triple.
Deux approximations sont faites pour calculer l'intégrale dans l'Éq. (H.10). La première,
valable au premier ordre, est de considérer que l'aire hachurée peut être décrite comme la
diﬀérence entre le cercle grisé et un secteur angulaire de spirale arithmétique (dont le rayon
varie et est proportionnel à l'angle θ). La seconde, valable au second ordre, est de considérer
que la densité d'énergie élastique ω contenue dans la surface hachurée, étant loin du point
triple, n'est pas altérée par l'ajout de la quantité de matière proche du point triple, ce qui
revient à écrire que ω(r, θ, α+ dα) = ω(r, θ, α). Nous pouvons alors écrire :
∫
hachure´e







ω(r, θ, α) · r · dr · dθ (H.11)
Après quelques développements de calcul et en remarquant que :







nous pouvons écrire :∫
hachure´e
ω(r, θ, α+ dα)dA ≈ kikjRζi+ζj 1− cosαsinα (Ξij − fij) dα, (H.13)
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Compte tenu de cette valeur approchée de l'intégrale sur l'aire hachurée, la variation d'énergie
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tanα










H.3.2 Calcul de la variation du nombre d'atomes
Pour calculer la variation du nombre d'atomes dN , nous faisons l'approximation selon
laquelle la variation du nombre d'atomes induit par la variation de la déformation hors de
la surface rajoutée est négligeable. Nous nous permettons donc de ne comptabiliser que les


























Hi(θ, α) = ki
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La seconde approximation faite pour calculer dN est de considérer que l'état de déformations
de la surface rajoutée ε(r, θ, α) est égal à l'état de déformations de la surface sousjacente :
ε(r, α, α). Ceci revient à supposer que Hi(θ, α) = Hi(α, α) dans la surface rajoutée. Cette ap-
proximation est similaire à l'approximation dite d'homoépitaxie faite pour calculer le potentiel










































En déﬁnissant le volume atomique déformé au point triple Ω0 par : dV = Ω0dN , nous nous





2Les fonctions Ξij ne sont nulles que pour α = 0 ou quand l'un des deux modes i ou j n'est pas sélectionné,
auquel cas il ne rentre pas dans le développement du déplacement.
3Nous rappelons que l'hypothèse d'homoépitaxie est l'hypothèse selon laquelle un incrément de matière
prend l'état de déformations de la matière sousjacente.
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Nous pouvons vériﬁer qu'à déformations nulles, les fonctions Hi(θ, α) sont nulles, et par
suite, H (R,α) est indépendant de R et vaut 1 (par l'Éq. H.21). En conséquence, nous re-
trouvons bien un volume atomique au point triple Ω0 égal au volume atomique de référence
(état non contraint) Ω0 (par l'Éq. H.22). Remarquons également que Ω0 diverge près du point
triple en présence de modes singuliers, mais cette constatation ne nous empêche pas de déﬁnir
un potentiel au point triple comme nous allons le voir à la section suivante.
H.3.3 Expression de la contribution élastique du potentiel au point triple
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tanα









Nous retiendrons que l'Éq. (H.23) nous permet de calculer analytiquement la contribution
élastique du potentiel au point triple. Néanmoins, les variations de k et ζ intervenant dans
cette expression ne sont pas aisées à obtenir (Annexe G). Elles sont coûteuses en temps de
calcul.
H.4 Équilibre au point triple
Nous allons déterminer les conditons d'équilibre sur la ligne triple en prenant en compte
non seulement la contribution capillaire mais également la contribution élastique dans le calcul
du potentiel.
D'après l'Éq. (H.23), la dépendance en R de la contribution élastique du potentiel au point
triple µe´l,0 est de la forme :




où Cte1 et Cte2 sont indépendants de R. En faisant l'hypothèse que la forme de la densité
d'énergie élastique reste valable jusqu'au troisième point M2 du maillage, et en imaginant
un maillage de telle sorte que le deuxième point M1 soit aligné avec les points M0 et M2
(où M0 est le point triple), nous pouvons évaluer la contribution élastique µe´l,1 au point M1.
Pour cela, nous imaginons de la même manière que pour calculer le potentiel hors du point
triple (Annexe A) un déplacement inﬁnitésimal du point M1 perpendiculairement à la droite
(M0,M2). Nous nous plaçons également dans l'hypothèse d'homoépitaxie. Dans ces conditions,
µe´l,1 a la même dépendance que µe´l,0 en R.
La condition d'équilibre sur le point triple est donnée par un ﬂux nul entre le point triple
M0 et le point M1 adjacent, soit un gradient surfacique nul. À l'équilibre, les potentiels de ces
deux points sont donc égaux :
µcap,0 + µe´l,0 = µcap,1 + µe´l,1 (H.25)
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Or, d'après les annexes A et B, les contributions capillaires sont proportionnelles à Ω0(R,α)R−1.
Comme ζi > 1/2 (quel que soit i), alors ζi + ζj − 2 > −1 (quels que soient i et j), les termes
élastiques deviennent donc négligeables par rapport aux termes capillaires quand R tend vers
0. L'angle d'équilibre tend donc vers l'angle de Young déﬁni pour la capillarité seule. Cette
conclusion est identique à celle de Srolovitz [59]. Il faut toutefois relativiser cette aﬃrma-
tion par le fait que les énergies de surface et d'interface du ﬁlm contraint (intervenant dans
l'expression de l'angle de Young) dépendent de la déformation et donc de la contrainte par
l'intermédiaire d'une relation du type ( 1.3.3) :
γε = γε=0 + σε=0s · ε+
1
2
ε · Csε, (H.26)
où σ0s et Cs sont respectivement les contraintes de surface à déformations nulles et les rigidités
de surface. De plus, la contribution capillaire est fonction du volume atomique qui dépend de
la déformation (Annexe A).
Ajoutons un dernier commentaire sur la troisième direction non simulée. Ces calculs aux
annexes G et H ont été faits sous l'hypothèse de déformations planes (variation nulle des
déplacements par rapport à la troisième direction z et déplacements nuls selon z, Éqs. G.8,
G.9 et G.10), ce qui n'est pas le cas expérimental d'un sSOI où la déformation selon z à
l'interface entre le ﬁlm et le substrat est égale à la déformation imposée par le substrat εint.
Par simulation, nous avons vériﬁé que ces deux conﬁgurations (déformations planes et εz = εint




λ Longueur d'onde m
λm Longueur d'onde de croissance maximale (sur un ﬁlm) m
(calculée par la théorie SPT)
λc Longueur d'onde de croissance nulle (sur un ﬁlm) m
(calculée par la théorie SPT)
λnw Longueur d'onde naturelle (ﬁlms inﬁnis contraints) m
λsd Longueur d'onde pendant démouillage (ﬁlms contraints) m
λpert Longueur d'onde imposée de la perturbation (ﬁlms contraints) m
λm,inf Longueur d'onde de croissance maximale (sur un ﬁl inﬁni) m
λm,semi−inf Longueur d'onde de croissance maximale (sur un ﬁl semiinﬁni) m
ν Taux de croissance s−1
νnw Taux de croissance de la longueur d'onde naturelle s−1
νm Taux de croissance maximale s−1
(calculé par la théorie SPT)
µ Potentiel de diﬀusion de surface J·at.−1
µi Potentiel de diﬀusion de surface au point Mi J·at.−1
µ0 Potentiel de diﬀusion de surface au point M0 J·at.−1
µcap Contribution capillaire du potentiel de diﬀusion de surface J·at.−1
µe´l Contribution élastique du potentiel de diﬀusion de surface J·at.−1
µtot Potentiel total de diﬀusion de surface J·at.−1
(somme des contributions capillaire et élastique)
µtot,stab Potentiel total après stabilisation sur un état stable J·at.−1
µsommet Potentiel de diﬀusion de surface au sommet de la perturbation J·at.−1




γ Énergie de surface J·m−2
γ0 Énergie de surface de référence J·m−2
γε Énergie de surface à déformation ε J·m−2
γε=0 Énergie de surface à déformation nulle J·m−2
γi Énergie de surface du ﬁlm du segment [Mi,Mi+1] J·m−2
γ0 Énergie de surface du ﬁlm du segment [M0,M1] J·m−2
γfilm Énergie de surface du ﬁlm J·m−2
γsub Énergie de surface du substrat J·m−2
γsub/film Énergie de l'interface ﬁlm/substrat J·m−2
γgb Énergie du joint de grains J·m−2
γ′ Dérivée de l'énergie de surface J·m−2
(par rapport à l'orientation cristalline)
γ100 Énergie de surface des plans {100} J·m−2
γ110 Énergie de surface des plans {110} J·m−2
γ111 Énergie de surface des plans {111} J·m−2
γ311 Énergie de surface des plans {311} J·m−2
γc1 à γc7 Constantes d'énergies de surfaces J·m−2
Σ Fonction γ + γ′′ J·m−2
ξ Facteur d'anisotropie sans unité
α Angle de contact au point triple radian
αy Angle de contact au point triple à l'équilibre radian
θ Azimut radian
θi−1 Angle formé entre [Mi−1,Mi] et [Mi−1,Mi+1] radian
θi Angle formé entre [Mi,Mi+1] et [Mi−1,Mi+1] radian
θ0 Angle de désorientation du γ-plot radian
θgb Angle de désorientation du joint de grains radian
φ Angle dihédral pendant  grooving  radian
U Tenseur des déplacements m
ui Tenseur de la partie azimutale du développement des déplacements sans unité
fi Tenseur de la partie radiale du développement des déplacements m
ζi Exposant de singularité du mode i du développement des déplacements sans unité
ki Facteur d'intensité généralisé du mode i du développement des déformations m1−ζi
ε Tenseur des déformations sans unité
εint Déformation imposée à l'interface ﬁlm/substrat (scalaire) sans unité




σv Tenseur des contraintes de volume N·m−2
σs Tenseur des contraintes de surface N·m−1
σε=0s Tenseur des contraintes de surface à déformation nulle N·m−1
C Tenseur des rigidités N·m−2
Cv Tenseur des rigidités de volume N·m−2
Cs Tenseur des rigidités de surface N·m−1
ω Densité d'énergie élastique J·m−3
ωi Densité d'énergie élastique au point Mi J·m−3
Ω Volume atomique m3·at.−1
Ω0 Volume atomique de référence (non contraint) m3·at.−1
Ωi Volume atomique au point Mi m3·at.−1
Ω0 Volume atomique au point M0 m3·at.−1
Yf Coeﬃcient de Young du ﬁlm Pa
Ys Coeﬃcient de Young du substrat Pa
νf Coeﬃcient de Poisson du ﬁlm sans unité
νs Coeﬃcient de Poisson du substrat sans unité
λf et µf Coeﬃcient de Lamé du ﬁlm Pa
ρ Rigidité relative du ﬁlm par rapport au substrat sans unité
ρc Rigidité relative critique du ﬁlm par rapport au substrat sans unité
G Énergie libre de Gibbs J
w Somme des travaux J
Etot,stab Énergie d'un atome d'un ﬁlm contraint à l'équilibre (Chap. 5) eV·at.−1
Etot Énergie totale (surface + interface) du système de grains (Chap. 9) J
Ee´l Énergie élastique au voisinage du point triple J
kB Constante de Boltzmann eV·K−1
T Température K
Tf Température de fusion K
N Nombre d'atomes at.
S Surface m2
V Volume m3
~J Flux surfacique at.·m−1·s−1
~Ji Flux surfacique de Mi vers Mi+1 at.·m−1·s−1−→∇s Opérateur de gradient surfacique m−1
Ds Coeﬃcient de diﬀusion de surface at.·m2·s−1




δNi Incrément du nombre d'atomes associé au point Mi at.
Mi Point de la surface discrétisée sans unité
xi Abscisse du point Mi m
yi Ordonnée du point Mi m
zi Cote du point Mi m
wi Largeur du nanoﬁl m
ri Coordonnée radiale du point Mi m
bg,i Distance du point Mi−1 à la médiatrice de [Mi−1,Mi+1] m
bc,i Distance du point Mi à la médiatrice de [Mi−1,Mi+1] m
bd,i Distance du point Mi+1 à la médiatrice de [Mi−1,Mi+1] m
bi Distance entre Mi−1 et Mi+1 m
x0 Longueur de rétraction du ﬁlm m
(abscisse du point triple)
zmin Épaisseur minimale du ﬁlm m
zmax Épaisseur maximale du ﬁlm m
xzmin Abscisse du point d'épaisseur minimale du ﬁlm m
r0 Rayon initial du ﬁl m
rfilm Rayon ﬁnal du ﬁl m
rcou Rayon de l'étranglement du ﬁl m
rLT Rayon du ﬁl au niveau du point triple m
rc Rayon de la cavité (sphère ou cylindre) ou du ﬁl formé m
dc Profondeur de la cavité formée (sphère ou cylindre) m
dc,min Profondeur minimale de la cavité formée (sphère ou cylindre) m
rf Rayon du ﬁl formé m
rf,min Rayon minimal du ﬁl formé m
rf,max Rayon maximal du ﬁl formé m
Sf,min Section minimale du ﬁl formé m2
Sf,max Section maximale du ﬁl formé m2
δηi Déplacement inﬁnitésimal imaginaire du point Mi m
δη0 Déplacement inﬁnitésimal imaginaire du point M0 m
`i Longueur du segment [Mi,Mi+1] m
`film Longueur totale de la surface libre du ﬁlm m
s Abscisse curviligne m
κ Courbure m−1




Γ Contour sans unité
H Épaisseur initiale du ﬁlm avant démouillage m
L Demilongueur initiale du ﬁlm (Chap. 3) m
ou largeur de la tranchée (Chap. 7)
F Facteur de forme sans unité
Fc, Fr,0, Fr,1, Fc,1 et Fc,2 Facteurs de formes critiques sans unité
h0 Épaisseur initiale du ﬁlm inﬁni m
h Épaisseur du ﬁlm inﬁni m
hr Épaisseur résiduelle du ﬁlm m
a Amplitude de la perturbation m
a0 Amplitude initiale de la perturbation m
D Distance entre les tranchées m
t Temps s
tc Temps de rupture du ﬁlm s
tf,inf Temps de rupture du ﬁl inﬁni s
tf,semi−inf Temps de rupture du ﬁl semiinﬁni s
B Coeﬃcient d'adimensionnalisation m4· s−1
ft Facteur d'ajustement du temps sans unité
fs Facteur d'ajustement du déplacement transverse sans unité
C1 à C4 Constantes empiriques (démouillage de ﬁlms) ln(s)
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Évolution morphologique par diﬀusion de surface et application à l'étude du dé-
mouillage de ﬁlms minces solides.
RÉSUMÉ
Le présent travail porte sur l'évolution morphologique d'un matériau en phase solide lorsqu'une
diﬀusion des atomes en surface est considérée. Cette problématique, s'axant principalement sur le dé-
mouillage et l'agglomération de ﬁlms minces, est rencontrée en microélectronique mais reste générique
en métallurgie et en microtechnologie.
La première partie présente, par l'expérience et la simulation, l'agglomération de ﬁlms minces non
contraints de silicium sur dioxyde de silicium. La ligne triple d'équilibre entre le ﬁlm, le substrat et le
gaz environnant, ainsi que les eﬀets d'anisotropie apparaissent comme des paramètres prépondérants
de l'évolution morphologique.
Dans la seconde partie, portant sur les ﬁlms minces contraints de silicium, l'agglomération suivant
les directions des dislocations a été expérimentalement observée et la dynamique de telles surfaces à été
étudiée numériquement pour mettre en évidence la nonlinéarité des instabilités liées à la contrainte
élastique. Une forme d'équilibre nouvelle, où le ﬁlm contraint n'est ni plan ni aggloméré, est mise en
évidence.
La troisième partie ouvre la problématique de la diﬀusion de surface à des systèmes autres que des
ﬁlms minces notamment aux nanoﬁls et aux microcavités où des géométries particulières peuvent être
obtenues, conduisant à des procédés de fabrication et à des dispositifs innovants.
MOTS CLEFS
Diﬀusion de surface, recuit hydrogène, ﬁlms minces, contrainte élastique, démouillage, aggloméra-
tion, simulation, caractérisation.
TITLE
Morphological evolution by surface diﬀusion and application to the study of dewetting
of thin solid ﬁlms.
ABSTRACT
This present work is about the morphological evolution of a solid material considering the diﬀusion
of the atoms at the surface. This issue mainly deals with the dewetting and the agglomeration of thin
ﬁlms. It is encountered in microelectronics, but it is generic as it is also observed in metallurgy and
microtechnology.
The ﬁrst part presents, by experiments and simulations, the agglomeration of non-strained thin
silicon ﬁlms on silicon dioxide. The triple line equilibrium between the ﬁlm, the substrate and the
environmental gas as well as anisotropic eﬀects appear to be governing parameters of the morphological
evolution of solid ﬁlms.
In the second part, on the strained thin ﬁlms, the agglomeration following the dislocation directions
has been experimentally observed, and the dynamic of such surfaces has been numerically studied to
show the non-linearity due to elastic stress. A new equilibrium state, where the strained ﬁlm is nor
plan, neither agglomerate, has been evidenced.
The third part opens the issue of surface diﬀusion on other systems than thin ﬁlms, such as
nanowires and microcavities where particular geometry may be obtained, allowing new processing
methods and innovating devices.
KEY WORDS
Surface diﬀusion, hydrogen annealing, thin ﬁlms, elastic stress, dewetting, agglomeration, simula-
tion, characterization.
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